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스피넬 구조를 이루고 있는 LiMn2O4는 리튬이온 이차전지의 대표적인 양
극재이다. 일반적으로 널리 사용되는 LiCoO2에 비해 원재료 가격과 공정 비
용이 저렴하고, 높은 출력 특성과 안전성 (safety) 및 안정성 (stability)의 장
점을 지니고 있기 때문에 전기자동차 (electric vehicle, EV)용 양극 활물질로 
각광받고 있다. 하지만 55℃ 이상의 고온 조건에서 급격한 용량 퇴화 현상
을 보인다는 단점이 존재하기 때문에 물질 상용화를 위해서는 이 문제점에 
대한 해결이 필요하다. 문제 해결을 위해서는 고온에서 수명 저하가 발생하
는 원인에 대한 근본적인 이해가 필요하다. 그러나 현재까지 고온에서 발생
하는 LiMn2O4의 특징적인 퇴화 거동과 구조적인 변화에 대해서는 많은 연
구가 이루어져있지만, 그러한 특징적인 변화가 발생하게 된 원인 및 퇴화 
메커니즘에 대한 보고는 미흡한 실정이다. 
따라서 본 연구에서는 표면 피막 (surface film)에 대한 분석을 바탕으로 
LiMn2O4 활물질의 고온 퇴화 거동을 이해할 수 있는 새로운 관점을 제시하
였다. 고온에서 발생하는 LiMn2O4의 특징적인 거동을 크게 다음과 같은 세
가지 현상으로 대표하였다; 1)고온 사이클 혹은 보관 시 발생하는 전극의 
저항 증가, 2)알루미늄 이온을 도핑 했을 때 나타나는 고온 특성 향상, 3)충
전 심도 (state-of-charge, SOC)에 따른 고온 보관 특성의 차이. 이를 피막의 
특성 변화를 바탕으로 해석하기 위해 FE-SEM (field-emission scanning electron 
microscopy), Raman spectroscopy, XPS (X-ray photoelectron spectroscopy) 등의 분
석 기기들을 이용하여 고온 보관 전후에 발생하는 표면 피막의 형태 및 화
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학적 조성을 비교하였다. 그 결과, 각각의 현상들을 1)망간 이온의 재전착 
(re-deposition)에 따른 피막 저항 증가와 그로 인한 분극 (polarization) 현상, 
2)알루미늄 이온의 재전착 현상과 알루미늄 화합물의 HF scavenging 효과, 3)
충전 심도에 따른 피막 조성 변화와 피막 조성이 고온 보관 성능에 미치는 
영향으로 설명하였다. 이때 피막을 이루는 구성 성분 중에서 특히 망간 플
로라이드 화합물, 알루미늄 산화물 그리고 리튬 플로라이드 화합물이 전기
화학적 특성에 미치는 영향을 중점적으로 확인하였다. 
이러한 결과를 바탕으로 표면 피막 특성에 따라 LiMn2O4 양극재의 고온 
성능에 큰 차이가 발생할 수 있음을 제시하였다. 또한 제올라이트와 같은 
알루미늄 산화물 첨가제를 사용하거나 표면 피막 생성제를 이용하여 표면 
피막의 조성을 인위적으로 변화시켜줄 경우, LiMn2O4의 고온 성능이 개선되
는 결과를 얻을 수 있었다. 
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최근 들어 범지구적으로 발생하는 다양한 환경 문제와 그에 대한 해결책 
마련이 국제 사회의 최대 관심사가 되고 있다.[1-5] 특히, 대기중의 이산화탄
소 (CO2) 농도 증가와 이로 인해 유발되는 지구 온난화 현상이 가장 심각한 
문제로 주목 받고 있다. 이 문제를 해결하기 위해 이산화탄소 배출을 억제
하는 다양한 국제적인 협약이 진행되었으며, 대표적으로 기존의 내연자동차
에서 발생하는 이산화탄소의 배출량을 제한하는 규제들을 들 수 있다. 이러
한 국제적인 추세에 호응하여 많은 국가들이 내연자동차의 연비 제한선을 
크게 상향시키거나 이산화탄소 배출량 허용 기준을 강화하는 법안을 제정하
고 있으며, 더 나아가 이산화탄소를 거의 배출하지 않는 친환경 자동차의 
개발을 장려하고 있다. EU는 화석연료 자동차의 주행거리당 이산화탄소 배
출량을 2015년까지 125 g/km, 2020년까지 95 g/km, 2025년까지 70 g/km로 감
축하는 법안을 제정 중에 있으며, 미국 역시 2016년까지 평균연비를 15.1 
km/L로 강화시킨다.[6]  
현재 가장 주목 받는 친환경 자동차로는 배터리를 동력원으로 주행하는 
전기자동차를 들 수 있다. 실제로 많은 국가들이 친환경 전기자동차에 대한 
정책적 지원을 크게 늘려나가고 있는데, 미국은 2015년까지 연방 정부의 대
체 차량 전부를 전기자동차로 전환활 계획을 세우고 있으며, 중국은 2020년
까지 5백만 대의 전기자동차를 보급하기 위해 약 17조원의 국고를 지원할 
예정이다.[6] 이처럼 전기자동차는 국가차원의 차세대 산업 중추가 될 가능
성을 충분히 지니고 있으며, 현재 그 패러다임의 전환이 빠르게 이루어지고 
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있다. 
전기자동차는 보유한 내연기관과 배터리 중에서 어떤 것을 주요 동력원으
로 설정하는가에 따라 크게 세 가지 종류로 분류할 수 있다. 내연기관을 주 
동력원으로 사용하고 배터리를 동력 보조로 사용하는 것을 HEV (Hybrid 
Electic Vehicle), 내연기관과 배터리를 모두 주 동력원으로 사용할 수 있는 
것이 PHEV (Plug-in Hybrid Electic Vehicle), 배터리를 유일한 주 동력원으로 
사용하는 경우를 EV (Electic Vehicle)라 부른다.[7] 엄밀한 의미에서 친환경 
자동차라 부를 수 있는 것은 내연기관을 사용하지 않는 EV이며, 최종적인 
전기자동차 개발의 목표도 여기에 있다고 볼 수 있다. 이때 EV의 생산 원
가의 가장 큰 비중을 차지하며 자동차의 주행 거리 및 출력 특성, 가격을 
결정 짓는 가장 중요한 부품은 동력원인 배터리이다.[6] 현재 전기자동차 용
으로 가장 많이 사용되고 있는 배터리는 리튬 이온 이차전지이다. 리튬 이
온 이차전지는 구동 전압이 매우 높기 때문에 자동차의 출력 특성을 크게 
향상 시킬 수 있다. 또한 상대적으로 작은 부피와 가벼운 무게는 배터리의 
에너지 밀도를 향상 시켜 높은 주행 거리를 보장해주기 때문에 다른 배터리 
후보들에 비해 큰 장점을 가진다. 실제로 이러한 장점들을 바탕으로 리튬 
이온 이차전지는 EV뿐만 아니라 다양한 전자 기기의 주 에너지원으로 널리 
사용되고 있으며, 에너지 저장 시스템 (Energy Storage System, ESS) 등으로 점
차 그 응용 범위가 확대되고 있다. 
그러나 리튬 이온 이차전지를 EV의 동력원으로 사용할 경우에는 다른 기
기의 에너지원으로 이용했을 때보다 더욱 많은 특성이 요구된다. 특히 가격
적인 측면과 안정성 및 안전성과 관련된 특성이 매우 중요하다. 이 중에서 
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리튬 이온 이차전지의 높은 가격은 EV 상용화의 큰 장벽이 되고 있는데, 
전지 제작 비용의 가장 큰 비율 (약 50%)을 차지하는 것이 양극재 가격이
다.[8] 따라서 양극재의 가격을 낮출 수 있다면 리튬 이온 이차전지의 가격
적인 문제를 해결할 수 있다.  
현재 가장 일반적으로 사용되는 양극 활물질은 층상 구조 산화물인 
LiCoO2 (lithium cobalt oxide, LCO)이다. LiCoO2는 용량, 출력, 전위, 수명, 밀도, 
압착특성 등 모든 면에서 우수한 특성을 가지며 제조 방법도 용이하기 때문
에 가장 널리 사용되고 있다. 하지만 EV용으로 제작되는 중대형 배터리에 
적용하기에는 높은 가격 (25＄/kg)과 Co 이온의 독성으로 인한 안전성 문제
가 걸림돌이 된다.[9] 그 대안으로 부각 된 양극 활물질이 스피넬 구조를 가
지는 LiMn2O4 (lithium manganese oxide, LMO)이다. LiMn2O4의 이론 용량은 148 
mAh g-1으로 다른 층상 구조 산화물 양극재 (LiCoO2 : 274 mAh g-1, 
LiCo1/3Mn1/3Ni1/3O2 : 285 mAh g-1)의 이론 용량에 비해 약간 작은 편이지만, 가
역적으로 사용할 수 있는 가용 용량을 비교해보면 LiMn2O4 : 120 mAh g-1, 
LiCoO2 : 145 mAh g-1, LiCo1/3Mn1/3Ni1/3O2 : 170 mAh g-1으로 차이가 크지 않다. 
반면에 Mn 이온의 가격은 Co 이온의 1/50 정도로 저렴하고, 제조 공정이 
단순하기 때문에 가격적인 측면에서 매우 큰 이점을 가진다.[9] 또한 층상 
구조의 양극재가 2차원적인 리튬 이온 이동 경로를 가지는데 비해 스피넬 
구조의 LiMn2O4는 3차원의 리튬 이온 이동이 가능하기 때문에 출력 특성 
역시 매우 우수하다. 그리고 매우 안정한 스피넬 구조를 이루고 있기 때문
에 전지의 안정성을 크게 향상 시킬 수 있고, 독성이 거의 없는 Mn 이온으
로 인해 안전성 역시 매우 우수하다. 즉, 스피넬 구조의 LiMn2O4는 EV용 양
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극 소재가 갖춰야 할 중요 조건인 낮은 가격, 안정성, 안정성 특성이 모두 
우수하기 때문에 가장 주목 받는 차세대 전기자동차용 양극 활물질 후보이
다.  
그러나 LiMn2O4에는 치명적인 단점이 존재하기 때문에 현재까지 상용화
되지 못하고 있다. 그것은 55℃ 이상의 고온 조건에서 급격한 용량 퇴화 현
상이 발생한다는 것이다. 특히 흑연계 음극을 사용한 완전지 (full-cell)의 경
우에 Li 금속을 음극으로 사용한 반쪽전지 (half-cell)보다 더 심각한 수명 문
제를 일으킨다. 이러한 문제를 해결하기 위해서는 우선 현상에 대한 확실한 
이해가 우선되어야 한다. 따라서 많은 연구 그룹에서 고온 수명 문제의 원
인을 규명하기 위한 시도가 이루어졌는데, 현재까지 가장 일반적으로 받아
들여지는 흑연계 음극과 LiMn2O4 양극을 조합한 완전지의 수명 퇴화 원인은 
다음과 같다.  
화학량론적 (stoichiometric) LiMn2O4를 구성하는 Mn 이온은 50%의 3가 이
온과 50%의 4가 이온으로 이루어져있다. 이때 다음과 같은 disproportion 반
응(1)을 통해 3가의 Mn 이온은 2가의 이온과 4가의 이온으로 분리가 된다. 
 
Mn3+   Mn2+ + Mn4+  (1) 
 
이때 생성되는 2가의 Mn 이온은 전지에 사용되는 유기계 전해액에 잘 녹
는 특성을 가진다. 그 결과, 활물질인 Mn 이온이 전해질 속으로 용출되는 
Mn 이온 용출 (Mn ion dissolution) 현상이 발생하게 된다.[10-16] 특히 고온, 
고전압 조건에서는 전해질 속의 LiPF6 염의 분해 반응에 의해 다량의 불산 
(HF)이 생성되게 된다. 전해질의 HF 농도가 증가할수록 다음과 같은 반응(2)
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이 촉진되기 때문에 고온에서는 Mn 이온 용출량이 급증하게 된다.[17-20] 
 
2LiMn2O4 + 4H+  →  3 λ-MnO2 + Mn2+ + 2Li+ + 2H2O   (2) 
 
고온에서 Mn 이온의 용출이 심각해질 경우 가장 먼저 활물질의 손실로 
인한 전지 수명 저하가 발생할 수 있다. 하지만 이런 활물질 손실로 인해 
발생하는 전지 용량의 절대 감소량은 고온에서 발생하는 전체 용량 퇴화의 
일부분에 불과하다는 것이 많은 연구 그룹에 의해 확인되었다.[21-24] 오히
려 Mn 이온 용출과 더불어 발생하는 양극 혹은 음극의 퇴화가 전지 수명 
저하에 더 큰 영향을 줄 수 있다는 것이 보고되었고 이에 대한 연구가 더욱 
활발히 이루어지고 있다.  
이 중에서 Mn 이온 용출로 인해 발생하는 음극의 추가적인 퇴화 거동에 
대해서는 많은 연구가 이루어져있다. 가장 근본적인 문제는 용출 된 Mn 이
온이 음극에 전착되기 때문에 일어나는 자가 방전 (self-discharge) 현상이다. 
일반적으로 사용되는 흑연계 그라파이트 (graphite) 음극의 Li 이온 삽입-탈
리 반응(3)의 표준 전극 전위 (standard electrode potential, E0)는 표준 수소 전
극 (normal hydrogen electrode, NHE) 대비 -2.84 V이다. 반면에 2가의 Mn 이온
이 금속으로 환원되는 반응(4)의 표준 전극 전위는 NHE 대비 -1.18 V이다. 
이 두 반응이 음극 표면에서 닫힌 고리 (closed loop)를 형성할 경우, 전체 반
응식(5)은 다음과 같다.[25]   
 
C6 + Li+ + e  →  LiC6      E0 = -2.84 V (vs. NHE)    (3) 
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 Mn2+ + 2e  →  Mno         E0 = -1.18 V (vs. NHE)    (4) 
 
2LiC6 + Mn2+  →  2C6 + 2Li+ + Mno         E0cell = 1.66 V (vs. NHE)    (5) 
 
이 전체 반응의 깁스 자유 에너지 변화(6)를 셀 표준 전극 전위로부터 계
산할 수 있다.  
 
ΔG0 = -nF E0cell     (6) 
 
여기서 n은 반응에 참여하는 전자 수, F는 패러데이 상수 (Faraday constant)
로 전자 1몰의 전하량 (9.6485 x 104 C/equiv.)을 의미한다.[25] 전체 반응(5)의 
셀 표준 전극 전위가 0보다 큰 값을 가지기 때문에 깁스 자유 에너지 변화
는 음의 값 (ΔG0 < 0)을 가지며, 따라서 위 반응은 자발적 (spontaneous)으로 
일어난다 (galvanic cell). 즉, 용출 된 2가의 Mn 이온은 자발적으로 음극 표
면에 금속 형태로 환원되면서 graphite 층간에 삽입 되어 있는 Li 이온을 탈
리 시킨다. 이것은 충전 된 완전지의 자가 방전을 의미하며, 고온에서 완전
지를 보관 했을 때 용량이 감소하는 1차적인 원인으로 들 수 있다.[26, 27]  
한편, 자가 방전 반응이 진행됨에 따라 graphite 음극 표면에 전착되는 Mn 
금속은 고온 수명 문제의 2차적인 원인을 제공한다. 일반적인 리튬 이온 이
차전지에 사용되는 유기계 전해액은 graphite 음극의 작동 전위보다 높은 전
압 영역에서 환원 분해된다. 하지만 첫 번째 충전 과정에서 발생하는 전해
질 분해 산물이 음극 표면에 SEI (solid electrolyte interphase)를 생성시킨다. 이 
SEI는 표면으로의 전자 전달을 차단하지만 Li 이온의 이동은 가능하게 하기 
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때문에 충방전 시 진행되는 Li 이온의 삽입-탈리를 방해하지 않으면서 추가
적인 전해질 분해만을 막아준다. 하지만 고온에서 용출 된 Mn 이온이 음극 
표면에 전착되면서 SEI를 파괴시키기 때문에 추가적인 전해질 분해를 유발
하게 된다.[26-29] 이에 따라 지속적인 저항 증가와 더불어 완전지의 용량 
퇴화가 가속화 된다.  
완전지에서 graphite 음극의 고온 퇴화 거동이 잘 규명되어있는데 비해서 
LiMn2O4 양극의 퇴화 현상과 그 원인에 대한 연구는 상대적으로 부족한 실
정이다. 그 이유는 양극의 퇴화 현상은 어느 하나의 원인에 의해서가 아닌 
여러 요인이 복합적으로 작용해서 발생하기 때문에 여러 분야에 대한 분석 
및 이해가 필요하기 때문이다. 현재까지 고온에서 발생하는 LiMn2O4의 구조
적인 문제를 규명한 연구는 상당 부분 이루어져있다. 그 결과 Mn 이온 용
출 혹은 표면에서의 전해질 분해로 인해 국소적으로 생성되는 비가역적인 
상 변이 (irreversible phase transition)는 LiMn2O4의 가장 큰 퇴화 원인 중 하나
로 받아들여진다. 이러한 불안정한 상의 생성은 XRD (X-ray diffraction), XAS 
(X-ray absorption spectroscopy) 등의 구조 분석 기기를 이용하여 확인할 수 있
으며, 그 상은 크게 protonated λ-MnO2, cation deficient spinel, oxygen deficient 
spinel 등으로 대표 된다.[24, 30, 31] 이러한 상의 생성은 전체 구조의 비가역
성을 증가시킬 뿐만 아니라 충방전에 따른 Li 이온의 삽입-탈리를 방해하기 
때문에 LiMn2O4의 수명 특성을 크게 저하시킨다.  
그러나 이런 구조적인 분석만으로는 고온에서 발생하는 LiMn2O4의 특징
적인 현상들을 모두 설명하는데 한계가 있다. 따라서 현재는 분석 범위를 
넓혀 양극 표면 쪽에서 퇴화 원인을 찾으려는 연구가 증가하는 추세이다. 
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하지만 음극의 SEI에 대한 연구가 상당히 체계적으로 이루어져있는데 비해 
양극 표면에 생성되는 피막에 대한 연구는 매우 부족한 실정이다. 양극 피
막에 대한 연구가 어려운 이유는 고전압 조건에서 전해질이 분해될 경우 
CO2와 같은 기체 부산물이 우선적으로 생성되기 때문에 음극에 비해 표면
에 덮이는 피막의 양이 상대적으로 적기 때문이다. 또한 표면 피막을 구성
하는 성분 중에서 전해액에 잘 녹는 특성을 가지는 성분이 많기 때문에 양
극 표면에 생성되는 피막은 매우 얇고 불균일하게 표면을 덮어주는 특성을 
가지게 된다.[32] 이러한 요소들 때문에 양극 피막을 분석하기 위해서는 매
우 정밀한 표면 분석 장비가 필요하고, 그 결과 연구 방법 역시 매우 제한
적일 수 밖에 없다. 하지만 표면 피막의 화학적, 물리적 특성이 고온에서의 
양극 성능에 미치는 영향이 매우 크다는 보고가 등장하고 있으며, 이에 따
라 양극 피막의 중요성이 점차 부각되고 있다.[33-35]  
본 연구에서는 다양한 표면 분석 기기를 활용하여 상온 및 고온에서 
LiMn2O4 양극 표면에 생성되는 피막의 특성을 확인하였다. 표면 피막의 미
세한 화학적 조성 변화를 확인하기 위해 XPS와 Raman spectroscopy를 주로 
이용하였으며, FE-SEM (field-emission scanning electron microscopy)을 활용하여 
피막의 형태에 대한 정보를 얻었다. 이를 통해 고온 사이클 혹은 보관 중에 
발생하는 피막의 특성 변화를 확인하였고, 이러한 특성 차이가 전기화학적 
성능에 미치는 영향을 규명하였다. 최종적으로 표면 피막의 특성 분석을 통
해 기존의 구조적 문제만으로는 설명하기 힘들었던 LiMn2O4 양극의 특징적
인 고온 거동들을 규명하기 위한 실마리를 제공하고자 한다.  
본 논문에서 발생 메커니즘을 규명한 LiMn2O4 양극의 특징적인 고온 거
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동은 다음과 같은 세 가지이다. 첫째, 고온 사이클 및 보관 시 발생하는 전
지 저항의 급격한 증가이다. LiMn2O4 양극이 고온의 전해질에 접촉하고 있
는 시간이 길어질 경우 전극의 저항이 급격하게 증가하는 현상이 보고되고 
있다.[21, 36, 37] 이러한 저항 증가는 전지의 polarization (분극) 현상을 유발
하므로 심각한 수명 저하를 불러 일으키게 된다. 하지만 어떠한 요인이 전
극 저항을 증가시키는지에 대한 연구는 상대적으로 부족하다. 둘째, Al 이온
을 LiMn2O4 양극에 일부 도핑 했을 때, 상온 및 고온 수명 특성이 크게 향
상되는 현상이다. 많은 연구 그룹에서 Mn 이온이 존재하는 16d site에 Al과 
같은 양이온을 도핑 할 경우, LiMn2O4의 수명 특성이 전반적으로 향상된다
는 결과를 보고하고 있다.[14, 38-41] 성능 개선의 원인에 대해서는 다양한 
연구가 이루어져 있지만 대부분의 보고가 Al 이온에 의한 스피넬 구조의 안
정화 측면에 편중되어 있다.[38, 41-43] 하지만 이러한 구조적인 안정화 효과
만으로는 고온 성능 향상을 설명하는데 한계가 있다. 따라서 도핑 된 Al 이
온이 LiMn2O4 양극에 미치는 추가적인 효과를 확인할 필요가 있다. 셋째, 
LiMn2O4의 충전심도 (state-of-charge, SOC)에 따라서 고온 보관 성능에 큰 차
이가 발생하는 현상이다. 전지가 완전히 방전된 상태 (SOC 0)인가 충전된 
상태 (SOC 100)인가에 따라 고온 보관 성능이 완전히 달라지는 현상이 보고
되고 있다. 하지만 이러한 고온 거동 역시 현상만이 보고 되어 있고, 발생 
원인에 대한 연구는 매우 부족한 실정이다. 따라서 표면 피막의 특성 분석
을 통해 이러한 특징적인 고온 거동들의 발생 메커니즘을 알아보았다.  
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2. 분석 방법 
 
2. 1. 전기화학 특성 분석 
 
2. 1. 1. 전극 및 전지 제작 
 
본 연구에서 사용한 LiMn2O4 양극은 다음과 같은 제작 과정을 거쳐 만들
어졌다. LiMn2O4 분말을 활물질 (active material)로 사용하였고, Super P를 전극
의 전도성를 향상시켜주기 위한 탄소계 도전재 (conducting agent), PVdF 
(polyvinylidenefluoride)를 전극 물질들의 접착력을 올려주기 위한 바인더 
(binder)로 활용하였다. 활물질, 도전재, 바인더를 90: 5: 5의 질량비로 혼합한 
뒤, NMP (N-methyl pyrrolidone)에 골고루 분산 시켜 혼합 슬러리 (slurry)를 제
조하였다. 이 슬러리를 Al 집전체 (current collector)위에 균일하게 도포시킨 
후, 120℃로 유지되는 진공 오븐에서 12시간 이상 건조시켜 수분을 제거한 
양극 극판을 제작하였다. 집전체의 단위 면적당 도포 된 활물질의 양을 8~9 
mg/cm2으로 균일하게 조정하여 전극 질량에 따라 발생할 수 있는 변수를 
통제하였다. 또한 전극 물질과 집전체의 접착성을 향상시키기 위해 전극 극
판은 롤 압착기 (roll-press)를 이용하여 원래 두께의 80%가 될 때까지 압착
시켰다.       
전기화학 특성 분석을 위해 Fig 1과 같은 형태의 2032-type의 코인 전지 
(coin cell)를 사용했다. 코인 전지는 cell body 안쪽에 작동 전극 (working 
electrode)과 분리막 (separator), 상대 전극 (counter electrode)을 순서대로 적층
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한 뒤, 전해액을 첨가해준 후 조립하였다. 이때 원형 gasket을 함께 조립하
여 두 극의 단락 및 공기에의 노출을 막아주었다. 반쪽 전지 (half-cell)를 구
성하는 작동 전극은 LiMn2O4 양극이며, 상대 전극 겸 기준 전극은 Li foil 음
극이다. 분리막은 다공성의 PP (polypropylene)와 PE (polyethylene) 고분자를 
교대로 적층한 PP/PE/PP film을 사용했다. 사용한 전해질은 1.0 M LiPF6 염이 
녹아있는 EC : EMC = 3 : 7 (vol. ratio) 용액이다. 전지 제작의 모든 과정은 Ar-
filled glove box에서 진행되어 전지 구성 요소가 수분과 공기에 접촉되는 것
을 막아주었다. 모든 전지는 조립 후, 25℃로 유지되는 항온조에서 24시간의 
wetting 과정을 거쳐 전극과 분리막이 전해질에 충분히 함침되도록 했다. 
 
  








Figure 1. The image of 2032- type coin cell. 
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2. 1. 2. 고온 사이클 실험 
 
LiMn2O4 전지의 고온 사이클 특성을 확인하기 위해서 WonATech battery 
cycler (WBCS3000)를 이용해서 충방전을 진행했다. 모든 전지의 충방전은 60℃
로 유지되는 항온조에서 진행되었다. 충전의 경우 동일 전류를 지속적으로 
인가하는 정전류 (constant current, CC) 충전 방법을 전지 전압이 4.3 V (vs. 
Li/Li+, 이후 기준 전극을 기록하지 않은 경우 이와 동일)에 도달할 때까지 
진행시켰고, 전지 전압이 4.3 V에 다다르면 4.3 V 의 정전압을 지속적으로 
인가하는 정전압 (constant voltage, CV) 충전이 추가적으로 이루어졌다. 정전
압 충전 방법은 전지에 흐르는 전류 밀도가 정전류 충전 시 인가한 전류 밀
도의 1/5 수준으로 떨어질 때까지 지속되었다. 전지의 방전은 정전류 방전 
방법만을 사용하였고, 정전류 충전과 동일한 전류 밀도를 반대로 인가하여 
전지 전압이 3.0 V로 내려갈 때까지 진행하였다.  
 고온 사이클 실험을 시작하기 전에 모든 전지에 대해 상온 (25℃) 조건
에서 미리 3회의 충방전을 진행하였다. 이 pre-cycling 단계는 formation step
으로 불리며 전극에 기본적인 피막을 형성시켜 전지가 정상적으로 구동할 
수 있는 상태로 만들어주는 과정이다. 상온에서 formation step이 완료된 후, 
전지를 전류를 인가하지 않는 상태로 60℃ 항온조에 1시간동안 배치시켜 
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2. 1. 3. 고온 보관 실험 
 
고온 보관 실험은 LiMn2O4 전지의 고온 저장 수명 (calendar life)을 확인하
기 위해서 진행되었다. 전지의 수명 특성은 크게 사이클 수명 (cycle life)과 
저장 수명 (calendar life)으로 분리할 수 있는데, 사이클 수명이 충방전을 진
행함에 따라 발생하는 전지의 가역용량 변화를 나타내는 것이라면 저장 수
명은 특정 조건에서 전지를 방치했을 경우에 발생하는 용량의 감소 경향을 
의미한다.  
LiMn2O4의 고온 저장 수명을 확인하기 위해 우선 상온 formation step을 진
행하여 전지를 완충전 상태 (fully charged state)로 만들었다. 완충전 상태의 
코인 전지를 Ar-filled glove box로 옮겨 공기와의 접촉을 막고, 단락이 나지 
않게 분해하여 LiMn2O4 양극만을 회수했다. 이 회수된 양극을 일정량의 전
해질 (1.0 M LiPF6 in EC : EMC = 3 : 7 (vol. %))과 함께 PP 소재의 NALGENE 
bottle (Thermo scientific)에 넣어 보관 실험용 sample을 제작하였다. 이때 보관 
sample 내부에 수분과 공기가 들어가는 것을 방지하기 위해 NALGENE 
bottle의 접촉면을 테프론 테이프 (Teflon Tape)와 파라필름 (PARAFILM)을 사
용하여 밀봉했다. 보관 sample의 전체적인 형태를 Fig 2에서 확인할 수 있다. 
이 보관 sample을 60℃로 유지되는 항온조에 넣어 고온 보관 실험을 진행하
였다. 보관 실험이 완료된 후, 보관 sample을 다시 Ar-filled glove box로 옮겨 
퇴화가 진행된 양극만을 회수하였다. 이 양극을 새로운 Li foil과 조합하여 
코인 전지를 제작했고, 상온에서 충방전을 진행하였다. 이때 재조립된 코인 
전지가 발현하는 용량을 고온 보관 전의 가역 용량과 비교하여 고온 저장 
수명을 확인했다.  
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이때 전지의 고온 사이클 수명과 고온 저장 수명은 각각의 고유한 특성이
지만 양극 물질 퇴화 측면에서 비교하자면 많은 부분에 비슷한 경향을 보인
다고 알려져 있다. 특히 양극 표면에 생성되는 피막의 경우 고온 사이클을 
진행했을 때와 고온 보관을 진행했을 때 거의 동일한 특성을 보인다.[36, 44] 
그러므로 고온에서의 양극 물질 퇴화를 분석하기 위해서는 사이클 실험과 
보관 실험 중 어느 방법을 써도 무방하다. 하지만 양극 물질 퇴화에 대한 
분석을 목적으로 한 경우, 고온 보관 실험에 더 많은 이점이 있다. 우선 고
온 사이클 실험에서는 충분한 양극 퇴화가 발생하기까지 많은 시간이 필요
하지만 고온 보관 실험 방법은 보관 조건을 조정하여 물질 퇴화를 가속화시
킬 수 있다. 또한 고온 사이클을 진행한 후 양극 물질 분석을 위해서는 Ar-
filled glove box 내부에서 코인 전지를 분해하여 퇴화된 양극을 분리하는 과
정이 추가되어야 한다. 이 과정은 정밀한 전지 분해 기술이 요구될 뿐만 아
니라 분해 중에 전극의 단락 혹은 양극 전극의 손상이 발생할 위험이 매우 
크다. 반면에 고온 보관 방법을 통해 양극 퇴화를 진행시켰을 경우, 더욱 안
전하게 손쉽게 퇴화된 양극을 획득하여 분석을 수행할 수 있다. 따라서 본 
연구에서는 고온에서 발생하는 양극의 물질 퇴화를 분석하기 위한 방법으로 
고온 보관 실험을 주로 진행하였다.  
  









Figure 2. Schematic diagram of storage sample for high temperature storage test. 
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2. 2. 물질 퇴화 분석 
 
2. 2. 1. 내부 구조 변화 분석 
 
본 연구에서는 물질의 내부 구조 (bulk structure)를 LiMn2O4 입자 표면으로
부터 1 μm 혹은 그 이상의 깊이를 가진 안쪽 영역으로 정의하였다. 이때 고
온 보관에 따른 LiMn2O4 양극의 내부 구조 변화를 분석하기 위해서 XRD 
(X-ray diffraction)와 XAS (X-ray absorption spectroscopy)의 기기를 주로 활용하
였다. XRD 측정에는 Cu-Kα radiation source (1.5406 Å)를 사용하였으며 
DMAX2500-PC (Rigaku Co.)를 통해 회절 패턴을 얻었다. 고온에서 발생하는 
XRD 패턴의 변화를 확인하기 위해서는 우선 기준이 될 수 있는 XRD 분석 
결과가 선행되어야 한다. 따라서 충방전을 했을 때 진행되는 Li 이온의 삽
입/탈리와 그에 따른 LiMn2O4 양극의 XRD 패턴 변화를 상온 조건에서 확인
했다. Fig 3은 상온 충방전에 따른 LiMn2O4 양극의 in-situ XRD data이다. 기본
적으로 LiMn2O4는 Fd3m의 space group을 가지는데 Li 이온이 8a site, Mn 이
온이 16d site, O 이온이 32e site에 위치하며, 격자 상수 (lattice constant, a)는 
8.215 Å이다.[45] LiMn2O4 활물질이 충전됨에 따라 8a site에 위치한 Li 이온의 
탈리가 이루어지고, 격자 상수는 감소하게 된다.[45] Fig 3에서 2 theta 값이 
19o 영역에 존재하는 main peak은 LiMn2O4의 (1,1,1) phase를 나타내는데, in-
situ 전지가 완전히 방전된 상태 (SOC 0)에서 완전히 충전된 상태 (SOC 100)
로 갈수록 이 peak이 점차 고각 (high angle)으로 이동하는 경향을 보인다. 이
는 Bragg's Law에 따라 격자 상수가 감소하고 있음을 의미한다. 즉, Fig 3의 
in-situ XRD data는 LiMn2O4 양극의 충전에 따른 변화를 잘 반영하고 있으며, 
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이 결과를 기준으로 비교하면 고온에서 보관한 전극의 SOC와 구조 변화 정
도를 확인할 수 있다. 고온 보관을 진행한 전극의 XRD 패턴을 얻기 위해서 
퇴화된 LiMn2O4 전극을 Ar-filled glove box 안에서 회수했다. 이때 전극 표면
에 결정화 되어 있을 수 있는 LiPF6 염을 제거하기 위해 DMC 용매를 사용
해서 전극을 세척하였다. 이후 전극을 Be window에 부착한 뒤, 켑톤 테이프 
(KAPTON Tape)를 이용하여 이동 중에 발생할 수도 있는 공기와의 접촉을 
막아주었다.  
XAS 분석 역시 XRD와 비슷한 방향으로 진행되었다. XAS 측정은 포항 
가속기 연구소의 Pohang Light Source (PLS)를 이용하였으며, ring current는 
120~170 mA at 2.5 GeV이다. XAS 역시 비교 분석의 기준이 될 수 있는 물질
에 대한 측정이 우선되었다. 이때, sample의 absorption을 측정하기 전에 pure 
Mn metal foil (Ek = 6539 eV)을 이용하여 energy calibration을 진행하였다.[46] 
Fig 4에서 다양한 Mn 산화물 및 완전히 충전된 LiMn2O4 전극에 대한 Mn K-
edge XANES (X-ray absorption near edge structure) spectra를 확인할 수 있다. 특
히 Mn 산화물 (MnO, Mn2O3, MnO2)에 대한 absorption spectra를 통해 Mn 이온
의 산화수가 2에서 4로 증가함에 따라 변하는 6540 eV 영역의 pre-edge 
absorption을 관찰할 수 있다. 이 pre-edge absorption은 1s → 3d의 orbital 
transition을 반영하는 것으로 Mn 이온의 산화수를 잘 반영하는 peak으로 알
려져 있다.[47] 이 Mn 산화물 및 완충전된 LiMn2O4 전극의 absorption spectra
와 고온 보관을 거친 전극의 spectra를 비교하여 고온에서 발생한 국소적인 
내부 구조 변이 및 Mn 이온의 산화수 변화를 확인하였다. 고온 보관을 진
행한 전극의 XAS 측정을 위해서는 보관 전극을 Ar-filled glove box로 이동시
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킨 뒤, 전극의 집전체를 제거하여 LiMn2O4 활물질만을 회수하였다. XRD 분
석과 마찬가지로 DMC에 의한 세척 과정을 진행한 뒤, 켑톤 테이프를 이용









Figure 3. in-situ XRD patterns obtain from LiMn2O4 electrode in LiMn2O4 /Li half-cell 
during the initial charge/discharge cycle. 








Figure 4. Mn K-edge XANES spectra of MnO, Mn2O3, MnO2 and fully charged 
(de-lithiated) LiMn2O4 electrode. 
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2. 2. 2. 표면 미세 구조 변화 분석 
 
본 연구에서는 물질의 표면 미세 구조 (near surface structure)를 LiMn2O4 입
자 표면으로부터 수십 ~ 수백 nm 깊이의 영역으로 정의하였다. 이때 고온 
보관에 따른 LiMn2O4 양극의 표면 미세 구조 변화를 분석하기 위해서 
Raman spectroscopy를 주로 활용하였다. 금속 산화물에 대한 Raman 
spectroscopy의 optical depth는 30 ~ 100 nm 정도이기 때문에, near surface 영역
의 분석에 다양하게 이용되고 있다. 또한 IR (Infra-Red) inactive symmetric 
operation의 많은 부분에 대해 Raman active인 경우가 많기 때문에, IR과 상호 
보완적으로 사용할 경우 활용도가 매우 크다. 특히 Li ion battery의 양극재 
분석에 적용할 경우, Li ion의 삽입/탈리에 따른 local disorder 발생이나 
coordination 및 cation ordering의 변화에 민감하기 때문에 원자 수준의 구조 
변화 분석에 매우 유용하다.[48] 
Raman spectroscopy 분석은 LabRam HR (Jobin-Yvon Co.) spectrometer를 사용
했으며, 514.5 nm의 wavelength (green color)를 가지는 Ar-ion laser를 이용하여 
측정을 진행했다. 이때 Laser의 작동 power는 0.62 mW이다. 모든 signal은 
multichannel charge-coupled device (CCD) 디텍터를 통해 얻었으며, 측정 전에 
디텍터를 140 K 이하로 냉각시킨 뒤 사용하였다. 
Raman spectroscopy 분석 역시 고온에서의 변화를 확인하기 위한 기준 
spectrum을 우선적으로 얻었다. Fig 5는 상온 충전에 따른 LiMn2O4 양극의 ex-
situ Raman spectra이다. 완전히 방전된 (SOC 0) 스피넬 LiMn2O4는 다음과 같
은 5개의 Raman active modes를 가진다.[49, 50] 
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Γ(LiMn2O4) = A1g + Eg + 3F2g      (7) 
 
이 중에서 625 cm-1의 wavenumber에 나타나는 A1g peak이 가장 큰 intensity
를 가진다. 이 A1g mode는 octahedral MnO6 group에서 Mn-O의 symmetric 
stretching vibration를 의미한다.[49] Fig 5의 SOC 0 sample에서도 625 cm-1 
wavenumber에 가장 큰 intensity의 A1g peak을 확인할 수 있다. 반면에 완전히 
충전된 (SOC 100) spinel LiMn2O4는 다음과 같은 4개의 Raman active modes를 
가진다. 
 
Γ(λ-MnO2) = A1g + Eg + 2F2g      (8) 
 
완충전 된 상태 (λ-MnO2)의 경우 tetrahedral 구조에서 Li 이온이 빠져나갔
기 때문에 Li-O 간의 motion과 관계 된 F2g mode가 하나 감소하게 된다. λ-
MnO2의 Raman spectra에서도 가장 강한 Raman active vibration은 A1g mode이다. 
하지만 Fig 5의 SOC 100 sample을 보면 이 peak이 나타나는 위치는 590 cm-1
의 wavenumber로 완방전 상태 (SOC 0)의 LiMn2O4의 A1g mode에 비해 low 
wavenumber 영역으로 shift 되었음을 확인할 수 있다. 이때의 A1g peak는 λ-
MnO2에서의 MnO6 octahedra의 stretching mode에서 기인한다.[49, 51]  
Fig 5의 ex-situ Raman spectra를 기준으로 고온 보관 시 발생하는 near 
surface 영역의 변화를 확인하였다. 고온 보관을 거친 LiMn2O4 양극은 Ar-
filled glove box 안에서 회수한 뒤, DMC 용매를 사용해서 표면에 존재하는 
LiPF6 염을 세척하였다. 이후 Raman spectroscopy 측정을 위해 1 mm 두께의 
crystal quartz window에 전극을 부착시키고, 켑톤 테이프를 사용하여 공기와
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의 접촉을 막아주었다.  
  







Figure 5. ex-situ Raman spectra for the LiMn2O4 samples of different state-of-
charge (SOC).  
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2. 2. 3. 표면 피막 변화 분석 
 
많은 연구 결과로부터 양극 표면에 생성되는 피막은 음극에 비해 매우 얇
고 불균일하다는 특징이 보고되었다.[32, 44, 52] 따라서 본 연구에서는 표면 
피막 (surface film) 영역을 입자 표면으로부터 수 nm 이하의 아주 얇은 부분
으로 설정했다. 이때 고온 보관에 따른 LiMn2O4 양극의 표면 피막 변화를 
분석하기 위해서 XPS (X-ray photoelectron spectroscopy)를 주로 활용하였다. 
XPS 분석은 특정 에너지의 X-ray를 샘플에 입사했을 때, 방출되는 전자의 
운동 에너지 (kinetic energy)를 측정하여 샘플 표면에 존재하는 물질의 결합 
에너지 (binding energy)를 역산해내는 원리를 이용한다.[32] 이때 결합 에너
지는 물질마다 고유한 값을 가지고 있으므로 표면에 존재하는 원소 종의 분
석이 가능하다. 또한 원소가 어떠한 화학 결합을 이루고 있느냐에 따라 결
합 에너지에 변화가 발생하기 때문에 같은 원소에서 방출된 전자일지라도 
그 운동 에너지에는 shift가 발생하게 된다. 이 shift된 에너지의 차이를 바탕
으로 그 원소가 어떠한 화학 결합을 유지하고 있는지 확인할 수 있다. 특히 
표면에 매우 민감한 (surface-sensitive) 분석 기기이기 때문에 피막에 존재하
는 물질의 화학적 성질을 알아내는 데 아주 유용하다고 할 수 있다.[33, 53]  
본 연구에서 XPS data는 ultra-high vacuum multipurpose surface analysis system 
(Sigma probe, Thermo, UK)을 이용하여 수집되었으며, 이때 ultra-high vacuum은 
10-10 mbar 이하의 진공 조건을 의미한다. 입사해준 photoelectron은 150 W (15 
kV, 10 mA) 조건의 Al Kα (1486.6 eV) anode로부터 얻었으며, X-ray의 spot size
는 400 μm2이다. 모든 data는 constant-analyzer-energy mode를 통해 측정되었으
며, 30 eV의 pass energy 및 0.1 eV step의 조건을 유지했다.  
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XPS sample의 제작을 위해 고온 보관을 거친 LiMn2O4 양극을 Ar-filled 
glove box 안에서 회수한 뒤, DMC 용매를 사용해서 세척해주었다. 이동 중에 
발생할 수 있는 공기 노출을 제어해주기 위해, IWAKI VIAL (ASAHI GLASS 
Co.)에 전극을 넣어 XPS 측정을 진행했다. XPS 결과를 분석하기 위해 
Avantage program을 사용해서 peak fitting을 진행하였고, 이를 바탕으로 
LiMn2O4 입자 표면에 생성된 피막의 화학적 조성을 확인하였다. 이때 peak 
fitting 하기 위해 사용한 각 원소의 결합 에너지 reference를 Table 1에 정리
하였다. XPS data를 fitting하기 전에 charging effect에 대한 보정으로 C 1s 영역
의 hydrocarbon (C-C, C-H) bond의 결합 에너지를 284.8 eV로 고정해주었다.[54]  
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Hydrocarbon (C-C and C-H) 284.8 
[33, 34, 55] 
C-O 286.1 
O-C-O or C=O 287.6 
O-C=O 289.0 
Li2CO3 290.3 
CF2 (PVdF) 290.9 
F 1s 
LiF 685.1 
[33, 34, 56] LixPFyOz or Al(OH)xF3-x 686.6 
CF2 (PVdF) 687.9 
O 1s 
Mn-O 530.0 
[33, 34, 57] 
Al2O3 531.2 
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3. 결과 및 고찰 
 
3. 1. Mn 화합물의 재전착 현상이 LiMn2O4의 고온 성능에 미
치는 영향 
 
3. 1. 1. 실험 방법 
 
본 실험에서 사용한 전극과 전지의 조성은 2.1.1. 절에서 소개한 내용과 
동일하다. 차이점으로는 Mg 이온이 도핑 된 상용화 LiMn2O4 제품 (Mitsui 
Co.)을 활물질로 사용하여 추가적인 변수 및 구조적인 문제 발생을 최소화 
하였다. 상온 (25℃) 및 고온 (60℃) 사이클 특성 분석을 위해서 Fig 1과 같
은 2032-type 코인 전지를 사용했다. 전지의 충전은 정전류정전압 (CCCV) 
방법으로 이루어졌고, 방전은 정전류 (CC) 방법을 사용했다. 이때 전압 범위
는 3.0 ~ 4.3 V 이며, 정전류 밀도는 50 mA g-1 (0.5C rate)이다. 
고온 퇴화의 가속화 실험으로 고온 보관 실험을 진행했으며, 보관 실험용 
sample의 대략적인 개요를 Fig 2에서 확인할 수 있다. 보관 실험에 사용한 
전해질은 1.0 M LiPF6 염이 녹아있는 EC : EMC = 3 : 7 (vol. ratio) 용액이며, 보
관 전극 1개당 10 ml의 전해질을 사용했다. 보관 실험에 사용된 전극은 상
온에서 3 사이클의 formation step을 진행한 뒤, 완전히 충전된 상태 (SOC 
100)로 만들어 주었다. 이때 고온 보관 실험의 변수로는 보관 기간과 상대 
전극의 유무라는 두 가지를 설정했다. 첫 번째로 보관 실험의 기간을 2일, 
11일, 14일로 다양하게 해주어 보관 시간이 양극 퇴화에 미치는 영향을 확인
- 30 - 
 
했다. 두 번째 변수로는 고온 보관 시 상대 전극인 Li foil을 같이 넣어주는 
경우와 LiMn2O4 양극만을 보관 하는 경우로 분리했다. 이를 통해 상대 전극
에 유무에 따라 발생하는 양극 퇴화 거동의 차이를 확인했다. 
 
 
3. 1. 2. LiMn2O4의 고온에서의 전기화학적 성능 
 
우선 LiMn2O4 양극이 고온 조건에서 어떠한 전기화학적 성능을 보여주는
지 확인해보았다. 양극에 발생하는 퇴화 거동에 초점을 맞추기 위해 모든 
전기화학 분석은 Li foil을 상대 전극 겸 기준 전극으로 사용한 반쪽 전지를 
통해 이루어졌다. Fig 6에서 LiMn2O4 /Li 반쪽전지의 상온 및 고온 사이클 특
성을 비교할 수 있다. 많은 기존 보고들과 일치하게 LiMn2O4 양극은 상온 
조건에서 우수한 수명 특성을 보여주지만, 고온에서는 가역 용량이 급격히 
감소하는 거동을 보인다.[10, 13, 21, 30] 이러한 현상이 발생하는 원인을 체계
적으로 분석하기 위한 가속화 실험으로 고온 보관 실험을 진행하였다.  
Fig 7은 상대 전극 없이 LiMn2O4 양극만을 고온 전해질에 보관한 뒤 재조
립한 LiMn2O4 /Li 반쪽전지의 사이클-용량 그래프이다. 충방전 조건과 전류 
밀도 (50 mA g-1)는 고온 보관 전후에 있어 동일하다. 이때 초기의 3 사이클 
결과는 고온 보관을 진행하기 전의 용량 data로 보관 전후의 가역 용량의 
비교를 위해 삽입했다. 보관 전의 반쪽 전지는 상온에서 104 mAh g-1의 충전 
용량을 발현한다. 그러나 고온 보관이 진행됨에 따라 LiMn2O4 양극은 급격
한 수명 퇴화 현상을 겪게 된다. 고온 보관 후의 충전 용량은 2일 보관의 
경우 96 mAh g-1, 11일 보관의 경우 83 mAh g-1으로 보관 시간이 길어질 수록 
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충전 용량의 감소가 커지는 경향을 확인할 수 있다. 특히 14일 보관한 
LiMn2O4 양극은 충전 용량이 오직 16 mAh g-1에 불과할 정도로 매우 급격한 
용량 감소가 발생하였다. 이러한 급격한 용량 퇴화 현상의 원인을 찾기 위
해 보관 시간에 따른 용량-전압 곡선 (voltage profile)의 변화를 확인해 보았
다.  
고온 보관 전과 2일, 11일, 14일 보관 후의 LiMn2O4 /Li 반쪽전지에 대한 용
량-전압 곡선을 Fig 8에 나타내었다. 보관 sample의 모든 충방전 곡선은 고온 
보관이 진행된 후, 3번째 사이클에 해당되는 것으로 전류 밀도는 50 mA g-1 
이다. 가장 크게 두드러지는 경향성은 고온 보관 시간이 증가함에 따라 점
차 전지에 더 큰 과전압이 걸린다는 점이다. 실제로 11일 보관 sample은 2일 
보관 sample보다 충방전 모두에서 더 큰 과전압을 보이며, 용량이 크게 감
소했던 14일 보관 sample은 매우 큰 과전압으로 인해 대부분의 충전이 정전
압 (CV) 조건으로만 진행되었음을 확인할 수 있다. 즉, 고온 보관 후에 용
량 감소가 발생하는 원인에는 전지의 polarization (분극) 증가 현상이 매우 
큰 비중을 차지하고 있다고 볼 수 있다. 고온 보관을 진행한 이후 다시 반
쪽 전지를 조립했을 때, 상대 전극은 새로운 Li foil로 교체를 해주었기 때문
에 전지의 polarization 증가 현상의 대부분은 LiMn2O4 양극의 저항 증가에서 
유래했을 것이다.  
이러한 해석을 rete-dependent 실험을 통해 검증해보았다. Fig 9는 14일 보관 
sample을 재조립한 LiMn2O4 /Li 반쪽전지에 대해 전류 밀도를 20, 50, 2 mA g-1 
로 변화시켜가며 측정한 사이클-용량 그래프이다. Fig 9의 결과를 살펴보면 
전류 밀도가 20 mA g-1 (0.2C rate), 50 mA g-1 (0.5C rate) 일 때는 Fig 7에서와 마
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찬가지로 20 mAh g-1 이하의 매우 낮은 충전 용량을 발현한다. 그러나 전류 
밀도를 기존의 1/25 수준인 2 mA g-1 (0.02C rate)까지 낮출 경우 75 mAh g-1 이
상의 회복된 충전 용량을 보여준다. 이는 전류 밀도가 낮아질 경우 손실된 
용량의 대부분이 회복될 수 있다는 사실을 의미한다. 이 현상을 통해 크게 
두 가지의 결론을 내릴 수 있다. 첫 번째는 고온에서 14일 보관한 LiMn2O4 
sample의 급격한 용량 퇴화 현상을 Mn 이온 용출로 인한 활물질 손실만으
로 설명하는 데는 무리가 있다는 점이다.[21] 활물질 손실로 인해 발생하는 
용량 퇴화 현상은 양극 물질 자체의 손상을 의미하므로 일반적인 방법으로
는 쉽게 회복되지 않는다. 또 하나의 결론은 Fig 8의 해석과 마찬가지로 14
일간 고온 보관 시 발생한 용량 감소의 가장 큰 원인은 전지 polarization의 
증가에 있다는 점이다. 전지의 polarization은 모든 iR drop과 전극 반응에 대
한 과전압의 합으로부터 유래한다.[25] 따라서 전지에 가하는 전류 밀도가 
감소할 경우 iR drop의 감소로 인해 전지의 polarization 현상이 완화된다. Fig 
9에서 전류 밀도를 2 mA g-1 (0.02C rate)까지 낮췄을 때, 감소했던 용량이 대
부분 회복되는 이유도 여기에 있다.   
이를 요약하면 고온 전해질에 LiMn2O4 양극을 14일간 보관할 경우, 전극 
저항이 급격히 증가하게 된다. 이러한 양극 저항의 증가는 전지의 
polarization 현상을 크게 증가시키기 때문에 가역 용량의 심각한 감소를 유
발한다. 즉, LiMn2O4의 고온 보관 수명 문제의 핵심은 보관 중 발생하는 저
항 증가 현상이라고 볼 수 있다. 따라서 LiMn2O4 전극의 저항을 증가시키는 
원인을 확인한다면 고온에서 진행되는 LiMn2O4의 퇴화 메커니즘을 규명할 
수 있을 것이다. 본 연구에서는 전극 저항 증가의 원인을 구조적인 변화와 
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표면 피막 변화의 두 가지 측면으로 나누어서 확인해 보았다. 
  









Figure 6. The specific charge (de-lithiation) capacity delivered by LiMn2O4 /Li half-
cell at room temperature (25℃) and elevated temperature (60℃). Current density = 
50 mA g-1. 







Figure 7. The room temperature (25℃) charge (de-lithiation) capacity delivered by 
the LiMn2O4 electrodes stored at 60℃ in electrolyte without Li foil. The storage 
time is indicated in the inset. Current density = 50 mA g-1. 








Figure 8. The room temperature (25℃) galvanostatic charge/discharge voltage 
profiles of the LiMn2O4 /Li half-cells after storage at 60℃ for different period of 
time. Note an abrupt increase in electrode polarization after 14 days of storage 
without Li foil. Current density = 50 mA g-1. 








Figure 9. The rate-dependent room temperature (25℃) de-lithiation capacity 
delivered by the most seriously degraded LiMn2O4 electrode (the one stored for 14 
days without Li foil). The current density is indicated in the inset. 
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3. 1. 3. 고온 보관에 따른 물질 구조 변화 
 
Yoshio와 Du Pasquier를 비롯한 많은 연구 그룹의 보고에 따르면 스피넬 
구조의 LiMn2O4를 고온 조건에서 오랜 기간 방치할 경우 oxygen deficient 
structure 혹은 protonated spinel structure와 같은 비가역적인 구조 변화가 부분
적으로 발생할 수 있다.[19, 30, 59, 60] 이러한 불안정한 상의 생성은 Li 이온
의 가역적인 삽입/탈리를 방해하기 때문에 심각한 수명 퇴화를 야기하게 된
다. 따라서 고온에서 발생하는 비가역적 구조 변화는 전지 수명에 직결되는 
중요한 문제이다. LiMn2O4에서 이러한 구조 변이는 XRD 혹은 XAS와 같은 
구조 분석 기기를 통해 확인할 수 있다.[30]  
앞선 전기화학적 성능 분석에서 확인한 14일 보관한 LiMn2O4 전극의 심
각한 용량 퇴화 현상이 이러한 구조적인 문제에서 비롯한 것인지 알아보기 
위해 구조 분석을 시행했다. Fig 10은 고온 보관 시간에 따른 LiMn2O4 전극
의 XRD data이다. 이 결과를 Fig 3의 in situ XRD data와 비교하면 고온 보관 
중에 발생한 구조 변화를 확인할 수 있다. 고온 보관한 LiMn2O4 입자 내부
에 불안정한 상의 생성이 매우 심각하다면 보관 전의 LiMn2O4 특성 peak 이
외에 추가적인 peak이 나타나게 된다. 그러나 보관 후의 전극에 대한 XRD 
data에서는 보관 전의 결과에 비해 큰 차이점을 발견할 수 없다. 심지어 용
량 퇴화가 매우 심각한 14일 보관 전극에서도 큰 차이가 발생하지 않는다. 
이는 고온 보관 후에도 LiMn2O4 입자 내부의 구조 변화는 그다지 심각하지 
않았다는 것을 의미한다.  
XAS를 통한 구조 분석에서도 비슷한 결과를 확인할 수 있다. Fig 11은 고
온 보관 시간에 따른 LiMn2O4 전극의 XANES data이다. 이 결과를 Fig 4의 
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보관 전 LiMn2O4 전극에 대한 결과와 비교하면 구조 변화를 확인할 수 있
다. 그러나 Fig 11을 살펴보면 XANES data 역시 XRD 결과와 마찬가지로 보
관 전후에 큰 차이점이 발견되지 않는다. 즉, 이러한 구조 분석 결과는 고온
에서 전극을 14일간 보관했을 때 발생하는 심각한 용량 퇴화 현상의 가장 
큰 원인이 LiMn2O4 입자의 내부 구조 변화로 인한 문제가 아니라는 것을 의
미한다. 따라서 보관 후 전극의 저항 증가에 대한 원인을 LiMn2O4 입자 표
면 쪽에서 찾아볼 필요가 있다. 
  











Figure 10. The XRD data obtained from the stored LiMn2O4 electrodes. The 
storage time is indicated in the inset. 









Figure 11. The XANES data obtained from the stored LiMn2O4 electrodes. The 
storage time is indicated in the inset. 
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3. 1. 4. 고온 보관에 따른 표면 피막 변화 
 
고온 보관 시 발생하는 표면 피막 특성의 변화를 확인하기 위해 보관한 
LiMn2O4 전극에 대한 표면 분석을 진행했다. Fig 12는 Li foil 상대 전극 없이 
고온에서 2일, 11일, 14일 동안 보관한 LiMn2O4 전극에 대한 FE-SEM (field-
emission scanning electron microscopy, JEOL JSM-6700F) 이미지이다. 보관 시간
이 증가함에 따라 점차 표면 피막이 두껍게 성장하고 있는 경향을 확인할 
수 있다. 특히 2일 보관 전극의 깨끗한 LiMn2O4 입자에 비해 14일 보관 전
극의 표면에는 피막 성분이 매우 두껍게 덮여 있어 LiMn2O4 입자가 거의 
밖으로 드러나지 않는다. 이때 입자 표면에 생성되는 피막을 구성하는 성분
은 주로 전해질의 LiPF6 염이나 EC, EMC 계열의 용매가 분해되어 생성되는 
부산물로 알려져 있다. 많은 연구들에서 입자 표면에 이러한 전해질 분해 
산물이 두껍게 생성될 경우 전극 저항이 크게 증가한다는 보고가 이루어져
있다.[55, 61, 62] 따라서 14일 보관 전극의 저항이 크게 증가한 원인이 이러
한 피막 생성에 의한 것인지 확인해볼 필요가 있다.  
Fig 13은 고온에서 2일, 11일, 14일 동안 보관한 LiMn2O4 양극을 사용해 재
조립한 LiMn2O4 /Li 반쪽전지의 impedance data이다. 모든 impedance 결과는 
반쪽 전지를 완전히 충전시킨 뒤에 측정했기 때문에 Fig 13에서 나타나는 
첫 번째 반원의 직경은 LiMn2O4 /Li 반쪽전지의 피막 저항을 나타낸다. 보관 
시간에 따라 반원의 직경이 점점 커지는 경향을 관찰할 수 있는데, 이는 고
온 보관 중에 점차 입자 표면이 전해질 부산물로 두껍게 덮이고 있음을 의
미한다. 특히 14일간 보관한 LiMn2O4 전극의 경우 표면 피막 저항이 다른 
sample들에 비해 매우 크게 나타난다. 앞선 전기화학 성능 분석에서 14일 
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보관 전극의 충전 용량이 크게 감소한 이유는 LiMn2O4 양극의 저항 증가로 
인한 polarization 현상 때문이었다. 이때 14일 보관 전극의 급격한 
polarization 증가의 원인이 이러한 피막 저항의 증가에 있었다는 결론을 내
릴 수 있다. 이 결론을 검증하기 위해 보관 실험에 대한 다른 변수인 상대 
전극의 유무에 따른 고온 보관 특성을 비교해보았다.  
Fig 14 (a)는 Li foil 상대 전극과 함께 고온에서 14일 동안 보관한 LiMn2O4 
전극에 대한 FE-SEM 이미지이고, Fig 14 (b)는 Li foil 상대 전극 없이 고온에
서 14일 동안 보관한 LiMn2O4 전극에 대한 FE-SEM 이미지이다. 상대 전극
의 유무 외에는 모든 보관 조건이 동일함에도 불구하고 Fig 14 (a)와 (b)는 
표면 피막의 생성 정도에서 아주 큰 차이점을 보인다. Fig 14 (b)의 LiMn2O4 
입자 표면에는 피막 성분이 매우 두껍게 성장한 반면, Li foil 상대전극과 함
께 보관한 Fig 14 (a)의 경우 입자 표면이 매우 깨끗하게 유지되어 있다. 이
러한 차이가 발생하는 이유에 대해서는 차후 자세히 다루도록 하겠다. 한편, 
상대 전극 없이 14일간 보관한 LiMn2O4 전극의 보관 후 용량 퇴화에 대한 
원인을 표면 피막 저항의 증가로 설명했기 때문에, 표면 피막 생성이 상대
적으로 적게 이루어진 Fig 14 (a) 전극의 경우 다른 보관 조건이 동일하더라
도 용량 퇴화가 심하지 않을 것으로 예상할 수 있다.   
Li foil 상대 전극과 함께 고온에서 14일 동안 보관한 LiMn2O4 전극의 전
기화학적 특성을 Fig 15에서 확인해 볼 수 있다. Fig 15는 Fig 7의 사이클-용
량 결과에 Li foil 상대 전극과 함께 보관한 LiMn2O4 sample의 전기화학적 거
동만 추가 된 data이다. 14일간 보관한 LiMn2O4 전극의 보관 후 충전 용량을 
비교해보면, 동일한 조건으로 보관 실험을 진행했음에도 불구하고 Li 상대 
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전극과 함께 보관한 LiMn2O4 sample이 그렇지 않은 경우 보다 훨씬 큰 충전 
용량을 유지하고 있다. 그 이유는 Fig 14 (a)의 이미지에서도 확인할 수 있듯
이 입자 표면에 피막 생성이 거의 이루어지지 않았기 때문에 피막 저항 역
시 거의 증가하지 않았기 때문이다. 이러한 전기화학적 거동은 표면 피막 
저항의 증가가 고온 보관 시 용량 감소 현상이 발생하는 가장 큰 원인이라
는 기존 결론에 매우 잘 부합하는 현상이다.  
이러한 결과들을 통해 LiMn2O4의 고온 보관 성능에 있어서 표면 피막이 
가지는 중요성을 확인할 수 있다. 이때 LiMn2O4 양극 표면에 피막이 생성되
는 메커니즘을 체계적으로 이해한다면 고온 퇴화 거동을 상세히 규명하는데 
도움이 될 것이다. 이를 위해, 우선 Fig 14의 두 전극 입자 표면에서 피막 
생성의 차이가 발생하는 이유를 확인해보았다. 두 전극은 Li foil 상대 전극
의 유무를 제외한 모든 보관 조건이 동일하다. 하지만 Li foil 상대 전극을 
함께 보관하지 않은 LiMn2O4 입자 표면에만 피막이 두껍게 생성되는데, 이
는 Li foil이 고온 보관 중에 LiMn2O4 입자 표면에 피막이 생성되는 것을 억
제해 주었다는 것을 의미한다. 이 현상의 원인을 Fig 16의 Schematic 
description과 같이 예상해 볼 수 있다.  
고온 보관을 진행하는 동안 LiPF6 염의 분해 반응에 의해 다량의 HF가 
생성되게 된다. 전해질의 HF 농도가 증가할수록 LiMn2O4 양극 표면에서는 
다음과 같은 반응(9)이 촉진되기 때문에 2가의 Mn 이온이 전해질 속으로 
용출되게 된다.[17-20] 
 
2LiMn2O4 + 4HF  →  3 λ-MnO2 + Mn2+ + 2LiF + 2H2O   (9) 
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이때 Li foil 상대 전극이 존재한다면, 용출된 Mn 이온이 Li foil에 Mn 
metal (Mno) 형태로 환원되고, Li foil에서 Li 이온이 용출되는 현상이 자발적 
(ΔG0 < 0)으로 진행된다.[25]  
 
Mn2+ + 2e  →  Mno         E0 = -1.18 V (vs. NHE)    (4) 
 
  Li+ + e  →  Lio          E0 = -3.04 V (vs. NHE)    (10) 
 
하지만 Li foil 상대 전극을 함께 보관하지 않은 경우에는 이러한 Mn 이온
의 환원 반응이 일어날 수 없다. 그 대신에 용출된 Mn 이온이 LiMn2O4 양
극 표면으로 이동해 다시 전착되는 반응이 부차적으로 진행되게 된다. 이와 
같이 Mn 이온이 전해질 속으로 용출 되었다가 LiMn2O4 양극 표면으로 이동
하여 다시 전착되는 반응을 재전착 (re-deposition) 현상이라 명명하였다. 이
때 LiMn2O4 양극은 완전히 충전된 상태 (SOC 100)로 보관을 진행했기 때문
에, 용출된 Mn 이온은 산화물 형태로 재전착 될 가능성이 높다. 이러한 Mn 
이온의 재전착 현상으로 인해 LiMn2O4 양극 표면에서는 Mn 산화물이 추가
적으로 생성되고, 이로 인해 피막이 두껍게 성장하게 된다. Fig 16 (b)의 
Schematic description을 통해 Mn 이온의 재전착 현상을 간략하게 요약하였다.   









Figure 12. FE-SEM images of the LiMn2O4 electrode surfaces after storage (a);  
for 2 days without Li, (b); for 11 days without Li, and (c); for 14 days without 
Li. 








Figure 13. Nyquist plot obtained from LiMn2O4 electrodes stored at 60℃ in 
electrolyte without Li foil. The storage time is indicated in the inset. Impedance is 
measured at 4.3V (versus Li+/Li). 








Figure 14. FE-SEM images of the LiMn2O4 electrode surfaces after storage 
for 14 days (a); with Li foil, (b); without Li. 








Figure 15. The room temperature (25℃) charge (de-lithiation) capacity delivered 
by the LiMn2O4 electrodes stored at 60℃ in electrolyte without Li foil. The 
storage time is indicated in the inset. Current density = 50 mA g-1. 








Figure 16. Schematic description for the mechanisms of surface film formation 
during high temperature storage: (a) stored with Li foil, (b) stored without Li 
foil. 
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이러한 Mn 이온의 재전착 현상을 분광학적인 분석 방법을 통해 확인해 
보았다. Fig 17은 완충 상태 (SOC 100)의 LiMn2O4 전극과 Li foil 상대 전극 없
이 11일, 14일간 보관한 LiMn2O4 전극 및 Li foil 상대 전극과 함께 30일간 보
관한 LiMn2O4 전극에 대한 Raman spectra이다. Fig 5에서 설명한 바와 같이 완
충된 LiMn2O4는 590 cm-1의 wavenumber 영역에서 A1g mode를 나타내는 가장 
큰 특성 peak을 가진다고 보고되어 있다.[49] 실제로 Fig 17의 완충된 
LiMn2O4 전극 역시 590 cm-1에서 가장 큰 peak이 나타나고 있다. 그러나 Li 
foil 없이 고온에서 11일간 보관을 진행한 뒤에는 이 590 cm-1 영역의 특성 
peak보다 650 cm-1의 wavenumber에서 더 큰 peak이 관찰된다. Fig 5의 Raman 
spectra를 살펴보면 스피넬 구조의 LiMn2O4는 모든 충방전 상황에서 650 cm-1
에 특성 peak을 가지지 않는다. 따라서 650 cm-1의 peak이 추가로 나타나는 
현상은 고온 보관 중에 LiMn2O4 입자 표면에 다른 구조를 가지는 물질이 
생성되었음을 의미한다. 이때 650 cm-1에 특성 Raman peak을 가지는 화합물
을 검색해본 결과, rock-salt 구조의 Mn 산화물 혹은 Mn2O3 같은 물질이 이 
영역에 가장 큰 특성 peak을 가지고 있음을 확인할 수 있었다.[49] Fig 18은 
Mn3O4, Mn2O3, MnO2 (Aldrich Chem. Co.)에 대한 Raman spectra이다. 이를 살펴
보면 스피넬 LiMn2O4가 아닌 대부분의 Mn 산화물은 650 cm-1의 wavenumber
에서 가장 큰 특성 peak을 나타내고 있다. 즉, Li foil 상대 전극 없이 11일간 
보관한 LiMn2O4 전극에서 650 cm-1의 Raman peak이 크게 나타나는 이유는 고
온 보관 중에 LiMn2O4 입자 표면에 이러한 Mn 산화물이 상당량 생성되었기 
때문이다. 이는 Fig 16 (b)의 작동 메커니즘과 같이 용출된 Mn 이온이 
LiMn2O4 입자 표면에 Mn 산화물 형태로 재전착 되었음을 의미한다.  
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상대 전극 없이 14일간 보관한 LiMn2O4 전극의 경우 보관 시간이 길어짐
에 따라 HF의 생성량이 증가하기 때문에 이러한 Mn 이온 용출과 재전착 
현상이 더욱 심하게 발생하게 된다. 그 결과 Raman spectrum에서 재전착 된 
Mn 산화물에 대한 650 cm-1의 특성 peak이 11일 보관 전극보다 더 크게 관
찰되고, LiMn2O4 입자의 고유한 590 cm-1의 특성 peak은 거의 나타나지 않는
다. 반면에 Li foil 상대 전극을 함께 보관한 경우에는 Fig 16 (a)의 작동 메커
니즘에 따라 LiMn2O4 양극 표면으로의 재전착 현상이 거의 발생하지 않는
다. 이러한 이유로 인해 보관 시간이 30일까지 길어지더라도 Fig 17의 
Raman spectrum에는 재전착 된 Mn 산화물에 대한 650 cm-1의 특성 peak이 크
게 나타나지 않는다. 결론적으로 Raman spectra 분석을 통해 Fig 16의 재전착 
현상을 검증했으며, LiMn2O4 입자 표면에 Mn 이온이 Mn 산화물 형태로 재
전착 된다는 사실을 확인할 수 있었다.  
이러한 Mn 이온 재전착 현상이 LiMn2O4의 고온 보관 성능에 어떠한 영향
을 미치는지 알아보기 위해 XPS를 사용하여 표면 피막 조성에 대한 분석을 
시행했다. 모든 XPS data의 peak fitting 기준은 Table 1에 정리되어 있다. Fig 
19는 두 개의 reference 물질과 고온 보관 LiMn2O4 전극에 대한 O 1s orbital 
영역의 XPS data이다. 상온에서 완전히 충전 시킨 LiMn2O4 (λ-MnO2) 전극과 
Mn2O3 powder의 XPS data를 고온 보관 전극의 분석에 대한 reference로 사용
했다. 우선 완충된 LiMn2O4 (λ-MnO2)의 O 1s spectrum은 다음과 같은 4개의 
peak으로 fitting 된다. 535 eV의 binding energy에 위치하는 peak은 전해질의 
LiPF6 염의 분해로 인해 생성되는 LixPFyOz 성분에 의해 나타나게 된다. 또
한 533 ∼ 534 eV의 O 1s photoelectron은 R-CH2OCO2-Li 화합물의 -CO2 구조
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에서 유래하며, 532 eV의 peak은 Li2CO3 화합물의 -CO3 구조로 인해 나타난
다. 여기서 C과 O으로 이루어진 R-CH2OCO2-Li나 Li2CO3 화합물은 전해질 
분해로 인해 생성되는 부산물이며, 양극 피막을 구성하는 성분으로 알려져 
있다.[34, 63] 530 eV에 나타나는 O 1s photoelectron은 λ-MnO2의 격자 구조를 
이루고 있는 Mn-O 결합으로부터 발현된다.[64]  
고온 보관을 거친 LiMn2O4 전극의 XPS data는 depth profiling을 통해 깊이 
방향의 조성 변화를 분석하였다. 이를 위해 Ar ion beam을 사용하여 표면에 
존재하는 물질을 일정 시간 동안 etching 한 뒤 XPS spectrum을 얻었으며, Fig 
19에 각각의 etching 시간을 표시하였다. 먼저 Li foil 상대 전극 없이 11일간 
고온 보관한 LiMn2O4 전극의 XPS spectrum에서 uppermost 표면 영역을 살펴
보면, 532 ~ 534 eV 영역에서 전해질 분해 산물에 대한 peak이 크게 관찰되고 
있으며 530 eV에서 Mn-O 결합에 의한 peak도 관찰할 수 있다. 여기서 
uppermost 표면 영역이란 입자의 가장 바깥쪽 영역을 의미하며, etching 시간
이 0초일 경우이다. 11일 보관 전극에서 530 eV의 Mn-O 결합 peak은 etching 
시간이 증가할수록 점점 intensity가 커지는 경향을 보인다. 이는 Ar ion beam 
etching에 의해서 LiMn2O4 입자 표면을 덮고 있던 피막 성분 (주로 전해질 
분해 산물)이 점차 제거되기 때문에 피막 성분에 가려져 있던 LiMn2O4 활물
질이 외부에 드러나게 되어 나타나는 현상이다.  
그러나 11일 보관 전극의 uppermost 표면 영역에 존재하는 Mn-O peak의 
기원이 무엇인지는 확실히 단정짓기 힘들다. 그 이유는 Fig 19의 reference 
XPS spectra에서 확인할 수 있듯이, LiMn2O4의 격자 구조를 이루고 있는 O 
원소와 다른 Mn 산화물 (Mn2O3)의 격자 구조를 이루는 O 원소의 binding 
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energy가 모두 530 eV로 매우 유사하기 때문이다. 하지만 앞선 Raman 
spectroscopy 분석을 통해 11일간 고온 보관한 LiMn2O4 입자의 표면에는 재
전착된 Mn 산화물이 다량 존재한다는 사실을 확인할 수 있었다. 따라서 11
일 보관한 입자의 표면에 존재하는 Mn-O 결합은 재전착 된 Mn 산화물에서 
유래했을 가능성이 더 크다고 볼 수 있다. 
14일 보관 전극의 XPS spectrum은 11일 보관 전극과 상당히 다른 모습을 
보인다. 우선 uppermost 표면 영역에서 532 ~ 533 eV의 전해질 분해 산물에 
대한 peak이 가장 크게 관찰되고 있다는 점은 상당히 유사한 특성이다. 그
러나 11일 보관 전극과 다르게 14일 보관 전극에는 530 eV의 Mn-O 결합 
peak이 전혀 나타나지 않는다. Fig 17의 Raman spectrum 분석에서 14일 보관 
전극의 표면에도 재전착된 Mn 산화물이 다량 존재한다는 사실을 확인할 수 
있었다. 그렇기 때문에 XPS의 uppermost 표면 영역에만 Mn-O 결합 peak이 
나타나지 않는 이유로는 14일 보관 전극에 재전착된 Mn 산화물의 표면 부
분이 다른 화합물 형태로 변했을 가능성을 생각해볼 수 있다. 이때 14일 보
관 전극에 재전착된 Mn 산화물이 어떠한 화합물 형태로 변했는지 확인하기 
위해 Mn 2p 영역의 XPS data를 비교해보았다. 
Fig 20은 세 개의 reference 물질과 11일, 14일 고온 보관한 LiMn2O4 전극에 
대한 Mn 2p orbital 영역의 XPS data이다. 우선 reference data인 λ-MnO2, Mn2O3, 
MnF2에 대한 XPS spectrum을 비교해보았다. λ-MnO2의 Mn-O 결합에 대한 
binding energy는 643.2 eV로 Mn2O3의 641.9 eV 보다 더 큰 값을 갖는다. 그 
이유는 λ-MnO2을 구성하는 Mn 이온의 산화수는 4인 반면, Mn2O3는 3가의 
Mn 이온으로 이루어져있다. 이때 Mn 이온의 산화수가 높을수록 O 이온과 
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강하게 결합하기 때문에 더 큰 binding energy를 가지게 된다. 그런데 MnF2의 
경우 Mn 이온의 산화수가 2임에도 불구하고 644.0 eV의 가장 큰 binding 
energy를 가진다. 이는 Mn 이온과 F 이온의 결합 강도가 O 이온과의 결합
보다 훨씬 강하기 때문이다.[64, 65] 
이를 바탕으로 14일 보관 전극의 XPS spectra를 비교해보면 uppermost 표
면 영역 (etching time = 0, 20 sec)의 Mn 2p peak이 상대적으로 내부 영역 
(etching time = 500, 1200 sec)의 Mn 2p peak보다 큰 binding energy에서 나타나고 
있다. 이때 uppermost 표면 영역의 Mn 2p peak의 binding energy는 MnF2의 그
것과 일치하며, 이는 14일간 고온에서 보관한 LiMn2O4 입자의 최외곽 표면
은 MnF2로 덮여있음을 의미한다.  
같은 경향성을 Fig 21에서도 관찰할 수 있다. Fig 21은 보관 전 LiMn2O4 전
극과 Li foil 상대 전극 없이 고온에서 2일, 11일, 14일 보관한 LiMn2O4 전극
에 대한 Mn 2p orbital 영역의 XPS data이다. 모든 data는 uppermost 표면 영역
만을 나타내었다. 이때도 14일 보관 전극의 Mn 2p peak만이 높은 binding 
energy에서 관찰된다. 즉, 14일 보관 전극의 최외곽 표면만이 MnF2로 덮여있
다는 사실을 다시 확인할 수 있다. 
이 결과를 바탕으로 하면, Fig 19의 14일 보관 전극 표면에서 Mn-O 결합이 
나타나지 않는 현상도 쉽게 설명이 가능하다. 전해질 속으로 용출된 Mn 이
온이 산화물 형태로 LiMn2O4 입자 표면에 재전착 되더라도 추가적인 전해
질과의 부반응을 통해 MnF2로 변했기 때문에 14일 보관 전극의 uppermost 
표면 영역에서는 Mn-O 결합이 아닌 Mn-F가 존재하게 된다. 이러한 현상에 
대해 다음과 같은 반응식(11)을 생각해볼 수 있다.[37] 
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MnxOy + PF5  →  POF3 or PO2F2 + MnF2   (11) 
 
이때 14일 보관한 LiMn2O4 입자 표면에 MnF2 층이 생성되었다는 사실은 
전기화학적으로 매우 큰 의미를 갖는다. MnF2는 LiF와 같이 Li ion의 전달에 
있어서 큰 저항을 가지는 물질로 알려져 있기 때문이다.[36, 37, 66] 따라서 
LiMn2O4 입자의 표면이 MnF2로 덮여있을 경우 표면 피막 저항이 크게 증가
하게 된다. 앞선 전기화학 분석 결과로부터 Li foil 상대 전극 없이 14일간 
보관한 LiMn2O4 전극의 고온 퇴화 원인은 급격한 전극 저항 증가라는 사실
을 확인할 수 있었다. 이때 전극 저항 증가의 가장 큰 요인이 피막 저항의 
증가라는 impedance 분석 결과를 바탕으로 할 때, 입자 표면에 생성되는 
MnF2 피막 물질이 고온 보관 수명을 악화시키는 주요 원인이라는 결론을 
내릴 수 있다. 
  









Figure 17. Raman spectra of fully charged LiMn2O4 electrode and LiMn2O4 
electrodes stored at 60℃ in electrolyte with/without Li foil. The storage condition 
is indicated in the inset. 








Figure 18. Raman spectra of MnO2, Mn2O3 and Mn3O4 powder 







Figure 19. The depth-profiling O1s XPS data obtained from the stored LMO 
electrodes. The spectra for two references are shown at the top. The etching time is 
shown in the inset. 








Figure 20. The depth-profiling Mn2p XPS data obtained from the stored LMO 
electrodes. The spectra for three references are shown at the top. The etching time 
is shown in the inset. The magnified spectrum for 0 s is given in the inset. 








Figure 21. The Mn2p XPS data obtained from the stored LMO electrodes. The 
storage condition is indicated in the inset. The etching time is 0 sec. 
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3. 1. 5. Mn 화합물 재전착으로 인한 LiMn2O4의 퇴화 거동 
 
고온 보관 중에 용출된 Mn 이온의 재전착 현상과 재전착 된 Mn 화합물
이 스피넬 구조의 LiMn2O4의 전기화학적 특성에 미치는 영향을 정리하면 
다음과 같다. LiMn2O4 양극을 고온 전해질에 보관할 경우, 전해질 분해로 인
해 생성된 HF에 의해 Mn 이온 용출 (Mn ion dissolution) 현상이 발생하게 된
다. 이때 Li foil 상대 전극을 함께 보관한 경우 용출된 2가의 Mn 이온은 상
대전극으로 이동해 Mn 금속 형태로 환원되게 된다. 하지만 Li foil 상대 전
극이 없을 경우에는 Mn 이온이 LiMn2O4 양극 쪽으로 이동하여 입자 표면에 
Mn 산화물 형태로 재전착 (re-deposition)된다. 재전착 된 Mn 산화물은 전해
질 분해로 인해 생성된 PF5 혹은 HF와 반응하여 입자 표면에 MnF2를 생성
시킨다. 이때 생성된 MnF2는 피막 저항을 크게 증가시켜 최종적으로 
LiMn2O4 전지의 큰 polarization을 유도한다. 그 결과 고온 보관을 거친 
LiMn2O4 전지는 과전압 증가로 인한 용량 퇴화 현상을 겪게 된다. 위와 같
은 일련의 고온 퇴화 메커니즘을 Fig 22의 Schematic description으로 정리하였
다.  
  











Figure 22. Schematic description for the mechanism of re-deposition of manganese 
species on spinel LiMn2O4 particle. 
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3. 2. Al 도핑으로 인한 피막 조성 변화가 LiMn2O4의 고온 성
능에 미치는 영향 
 
3. 2. 1. Al 도핑의 이점 
 
스피넬 구조의 LiMn2O4 양극 물질은 가격, 출력, 안정성 및 안전성의 측
면에서 많은 장점을 가지고 있지만 55℃ 이상의 고온 조건에서 심각한 용량 
퇴화 현상을 겪는다는 문제점이 있다. 이러한 고온 수명 문제를 해결하기 
위한 다양한 시도가 많은 연구 그룹에서 진행되고 있다. 그 중에서 Mg, Al, 
Ni, Cr, Ga, La 등과 같은 금속 이온 (metal ion)을 스피넬 구조 속의 Mn 이온 
자리 (16d site)에 일부 도핑 (doping) 할 경우, 고온 성능이 크게 개선 된다는 
보고가 다수 존재한다.[40, 67-69] 이때 금속 이온 도핑이 어떠한 원리로 
LiMn2O4의 고온 성능을 개선시키는 지에 대해서는 다양한 의견이 공존하고 
있다. 하지만 가장 일반적으로 받아들여지는 고온 성능 개선의 이유는 다음
과 같다. 가장 우선적으로 도핑 이온으로 인한 Jahn-Teller distortion의 억제 
효과를 들 수 있다. 스피넬 구조의 LiMn2O4에서 발생하는 Jahn-Teller 
distortion이란, MnO6 octahedral 구조에서 Mn4+ 이온과 O 이온 사이의 z 축 방
향의 결합 거리와 Mn3+ 이온과 O 이온간의 결합 거리가 다르기 때문에 발
생하는 구조적 뒤틀림 현상이다. 이러한 현상은 스피넬 구조가 안정하게 유
지되는 것을 방해하므로 LiMn2O4의 수명 퇴화에 대한 핵심적인 요인으로 
작용한다. [70, 71] 이 Jahn-Teller distortion은 Mn 이온의 평균 산화수가 3.5가 
이하일 경우에 매우 심해진다고 알려져 있다.[70] 화학량론적 (stoichiometric) 
LiMn2O4는 50%의 Mn3+ 이온과 50%의 Mn4+ 이온으로 이루어져있기 때문에 
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Mn 이온의 평균 산화수는 3.5이다. 하지만 빠른 충방전이 진행될 때는 부분
적으로 과방전이 이루어질 수 있기 때문에 Mn 이온의 산화수가 3.5가 이하
로 떨어지게 된다. 따라서 Jahn-Teller distortion을 억제하기 위해서는 Mn 이
온의 평균 산화수를 3.5 이상으로 올릴 필요가 있다. 이때 금속 이온을 Mn 
자리에 일부 도핑하면 Mn3+ 이온의 비율이 감소하게 되어, Mn 이온의 평균 
산화수가 3.5 이상으로 증가하게 된다. 이러한 이유로 인해 금속 이온 도핑
은 Jahn-Teller distortion을 억제해주며, LiMn2O4의 수명 특성을 향상시킨다.[14, 
43, 72, 73] 금속 이온 도핑의 다른 효과로는 스피넬 구조의 안정화를 들 수 
있다. Ni, Co, Al을 비롯한 많은 금속 이온은 Mn 이온 보다 격자 구조를 이루
고 있는 O 이온과 강한 결합을 형성할 수 있다. 따라서 금속 이온을 도핑 
한 LiMn2O4는 순수한 LiMn2O4 보다 작은 격자 상수 (lattice constant, ao)를 가
지게 된다. 이뿐만 아니라 충방전 시 진행되는 Li 이온의 삽입/탈리에 따른 
격자 상수의 변화 (Δao) 역시 금속 이온을 도핑 한 LiMn2O4가 순수한 
LiMn2O4 보다 작다고 보고되어 있다.[39, 74, 75] 그 결과 충방전에 따른 스
피넬 구조상의 변화가 최소화 되어 수명 특성의 향상이 이루어진다.  
LiMn2O4에 도핑하는 금속 이온 중에서 Al은 특히 선호되는 원소인데, Al 
이온을 도핑 할 경우 LiMn2O4의 고온 성능이 크게 향상되기 때문이다. Al 
이온 도핑만이 가지는 장점 중 하나는 Mn 이온 자리에 쉽게 도핑 된다는 
점이다. Al3+ 이온의 이온 반경은 0.057 nm로 Mn3+ 이온의 이온 반경인 0.066 
nm와 매우 유사하다. 따라서 Al 이온은 상대적으로 쉽게 Mn 이온이 있는 
16d site에 치환되어 도핑 효과를 발현할 수 있다.[42, 76, 77] 또한 Al 이온은 
O 이온과 특히 강한 화학 결합을 이루는 것으로 알려져 있다. 따라서 앞서 
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설명한 격자 상수 (ao) 및 격자 상수의 변화 (Δao)를 최소화 할 수 있으며, 
이로 인해 스피넬 구조의 안정성을 크게 향상 시킨다.[14, 38, 39, 41, 43]  
하지만 Al 이온이 도핑 된 LiMn2O4의 우수한 고온 수명 특성을 구조 안
정화 효과만으로 모두 설명하는 데는 한계가 있다.[77] 본 연구에서는 구조 
안정화 측면이 아닌 표면 피막의 측면에서 Al 이온 도핑의 효과를 살펴보았
다. 이를 위해 Al 이온이 도핑 된 LiMn2O4 sample (Al doped LMO)과 금속 이
온을 전혀 도핑하지 않은 순수한 LiMn2O4 sample (un-doped LMO)의 비교 분
석을 주로 시행하였다. 특히, 고온 보관을 거친 LiMn2O4 전극의 피막 조성
을 XPS를 통해 분석하여 도핑 된 Al 이온이 피막 조성에 어떠한 영향을 미
치는지 확인했다.  
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3. 2. 2. 실험 방법 
 
본 실험에서 사용한 전극과 전지의 조성은 기본적으로 2.1.1. 절에서 소개
한 내용과 동일하다. 이때 Al 이온이 도핑 된 LiMn2O4 sample을 Al-doped 
LMO, 금속 이온이 도핑 되지 않은 LiMn2O4 sample을 un-doped LMO로 명명
하였다. Al doped LMO의 경우 Al 이온이 Li 이온 대비 0.08 mol. ratio 만큼 도
핑 된 상용화 LiMn2O4 제품 (Nikki Co.)을 활물질로 사용하였고, un-doped 
LMO는 화학량론적 (stoichiometric) LiMn2O4 제품 (Aldrich Chem. Co.)을 구매
하여 활물질로 사용했다. 상온 (25℃) 및 고온 (60℃) 사이클 특성 분석을 
위해서 Fig 1과 같은 2032-type 코인 전지를 사용했다. 전지의 충전은 정전류
정전압 (CCCV) 방법으로 이루어졌고, 방전은 정전류 (CC) 방법을 사용했다. 
이때 전압 범위는 3.0 ~ 4.3 V 이며, 정전류 밀도는 20 mA g-1 (0.2C rate)이다. 
고온 보관 실험은 Fig 2와 같은 보관용 sample을 제작하여 진행되었다. 보
관 실험에 사용한 전해질은 1.0 M LiPF6 염이 녹아있는 EC : EMC = 3 : 7 (vol. 
ratio) 용액이며, 보관 전극 3개당 20 ml의 전해질을 사용했다. 보관 실험에 
사용된 전극은 상온에서 3 사이클의 formation step을 진행한 뒤, 완전히 충
전된 상태 (SOC 100)로 만들어 주었다. 보관 시간은 14일로 고정했다. 이때 
활물질을 제외한 모든 보관 조건을 동일하게 유지하여, 도핑 이온이 고온 
보관 성능 미치는 영향을 파악했다. 
제올라이트 (zeolite, Mn/2+∙xAl2O3∙ySiO2∙H2O) 부착 실험의 경우 제올라이트
를 부착하기 전의 LiMn2O4 sample을 bare LMO, 제올라이트를 입자 표면에 
부착시킨 LiMn2O4 sample을 zeolite attached LMO로 명명했다. 이때 bare LMO
의 경우 상용화 된 LiMn2O4 제품 (CAU univ.)을 활물질로 사용하였고, zeolite 
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attached LMO는 bare LMO powder에 Y 제올라이트 (Aldrich Chem. Co.)를 전체 
질량의 5 wt. %만큼 혼합한 뒤, 500℃에서 calcination하여 활물질로 사용하였
다. 고온 사이클 조건은 위와 동일하다. 
 
 
3. 2. 3. Al 이온이 도핑 된 LiMn2O4의 고온에서의 전기화학적 성능 
 
우선 Al 이온이 도핑 된 LiMn2O4 양극이 고온 조건에서 어떠한 전기화학
적 성능을 보여주는지 확인해 보았다. Fig 23은 un-doped LMO/Li 반쪽 전지와 
Al-doped LMO/Li 반쪽 전지의 고온 (60℃) 사이클-용량 그래프이다. 이때 전
류 밀도는 20 mA g-1 (0.2C rate)으로 동일하다. 80 사이클을 기준으로 할 때, 
un-doped LMO는 68%의 retention을 보이지만 Al-doped LMO의 retention은 
98.8%로 훨씬 우수한 고온 수명 특성을 발현한다. 이는 Al 이온 도핑이 
LiMn2O4 양극의 고온 성능을 향상시킨다는 기존 연구에 잘 부합하는 결과
이다.[41, 42, 76, 77] 
이어서 Al 이온이 도핑 된 LiMn2O4 양극의 고온 보관 특성을 확인해 보
았다. 고온 보관 전과 후의 두 sample (un-doped LMO, Al-doped LMO)에 대한 
용량-전압 곡선을 Fig 24에 나타내었다. Fig 24 (a)는 고온 보관전의 formation 
단계에 대한 용량-전압 그래프 (voltage profiles)이다. 상온 (25℃) formation 단
계에서 Al-doped LMO의 방전 (lithiation) 용량은 108.4 mAh g-1으로 un-doped 
LMO의 방전 용량 (111.3 mAh g-1)에 비해 조금 작게 나타난다. 이는 Al-
doped LMO의 경우 용량을 발현하는 Mn3+ 이온의 일부를 inactive한 Al3+ 이
온으로 치환했기 때문이다. Fig 24 (b)에서 고온 보관 후의 두 sample에 대한 
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voltage profiles을 확인할 수 있다. Fig 24에서 크게 두 가지의 중요한 특성을 
확인할 수 있다. 첫째는 고온 보관 수명 역시 Al-doped LMO가 더 우수한 성
능을 보인다는 점이다. 고온 보관 후 Al-doped LMO는 100.0 mAh g-1의 방전 
용량을 나타내는데, 이는 보관 전의 용량 (108.4 mAh g-1)과 거의 유사하다. 
반면에 un-doped LMO의 보관 후 방전 용량은 77.3 mAh g-1으로 보관 전의 용
량 (111.3 mAh g-1)에 비해 크게 감소했다. 고온 보관 시 발생하는 용량 퇴화 
현상은 Mn 이온 용출과 큰 관련이 있다. Mn 이온 용출은 활물질 손실뿐만 
아니라 추가적인 퇴화 거동을 유발하기 때문이다.[2, 18, 19, 22, 30] 따라서 두 
sample을 고온 보관 했을 때의 Mn 이온 용출량을 비교해 보았다. Mn 이온 
용출량은 ICP-AES (inductively coupled plasma-atomic emission spectroscopy, 
OPTIMA 4300DV, Perkin-Elmer)를 통해 측정했다. 보관 조건이 동일했을 때, 
Mn 이온 용출량은 un-doped LMO의 경우가 144 ppm (parts per million)으로 Al-
doped LMO의 56 ppm보다 훨씬 크게 나타났다. 즉, 고온 보관중의 심각한 
Mn 이온 용출 현상은 un-doped LMO의 용량 퇴화의 원인으로 작용했을 것
이다.  
Fig 24에서 확인할 수 있는 또 다른 특이한 현상은 Al-doped LMO가 고온 
보관 후 더 우수한 용량을 발현했음에도 불구하고 오히려 과전압은 더 크게 
나타난다는 점이다. 고온 보관 전인 Fig 24 (a)에서는 두 sample이 용량을 발
현하는 전압 영역이 거의 유사하다. 하지만 고온 보관 후의 voltage profile인 
Fig 24 (b)를 보면 Al-doped LMO의 경우가 un-doped LMO보다 더 큰 과전압 
거동을 보인다. 이러한 보관 전후에 따른 과전압 변화 거동을 더욱 확실히 
비교하기 위해서 differential capacity plot을 도시하여 확인해보았다.  
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Fig 25는 Fig 24의 방전 (lithiation) 전압-용량 곡선에 대한 differential 
capacity vs. voltage (dQ/dV) plot이다. Fig 25에서 나타나는 2개의 peak은 
LiMn2O4 양극의 방전 (lithiation) 반응에서 유래한다.[78] 이때 dQ/dV plot에서 
peak의 면적은 총 방전 용량을 나타내며, peak의 위치는 방전 반응이 일어나
는 전압 영역을 의미한다. 우선 un-doped LMO의 dQ/dV plot의 변화를 살펴보
면, 보관 전 (Fig 25 (a))에 비해 보관 후 (Fig 25 (b))의 경우 differential 
lithiation capacity에 대한 peak intensity가 크게 감소하였음을 관찰할 수 있다. 
이는 고온 보관 중에 용량의 손실이 많이 발생했다는 것을 의미한다. 그라
나 보관 전후에 따른 방전 반응의 peak 위치는 크게 변하지 않았다. (보관 
전: 4.10, 3.93 V, 보관 후: 4.04, 3.89 V)  
반면, Al-doped LMO의 경우 Fig 25 (a)와 Fig 25 (b)에서 peak intensity의 차이
는 그리 크지 않다. 즉, Al-doped LMO는 고온 보관에 따른 용량 손실이 매우 
작았다는 것을 다시 확인할 수 있다. 하지만 peak의 위치 변화는 un-doped 
LMO 보다 훨씬 크게 발생하고 있는데, 보관 전 (Fig 25 (a))에 4.10 V와 3.93 
V에 나타나던 방전 peak이 보관 후 (Fig 25 (b))에는 3.91 V와 3.78 V의 더 낮
은 전압 영역에서 나타나고 있다. 이는 고온 보관 시 Al-doped LMO가 un-
doped LMO보다 더 큰 과전압 증가 현상을 보인다는 결론에 잘 부합하는 결
과이다.  
이러한 결과를 impedance data에서도 확인할 수 있다. Fig 25 (b)의 inset 이
미지는 고온 보관을 거친 두 sample에 대한 impedance 결과이다. 여기에서 
Al-doped LMO의 피막 저항 값이 un-doped LMO보다 더 크게 나타나고 있으
며, 이러한 큰 피막 저항은 Al-doped LMO의 과전압의 원인으로 작용했을 것
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이다. 일반적인 전기화학적 거동을 고려해보면, 전극의 과전압이 클수록 충
방전 조건에서의 전압 cut-off에 빨리 도달하기 때문에 발현하는 용량은 작
아지게 된다. 그럼에도 불구하고 더 큰 과전압을 보이는 Al-doped LMO가 
un-doped LMO 보다 고온에서 용량 손실이 더 적었다는 사실은 매우 흥미로
운 결과이다.  
이러한 현상이 발생하는 이유에 대해 다음과 같은 가정을 생각해 볼 수 
있다. Al-doped LMO는 고온 보관 시 Mn 이온 용출량 및 방전 용량 감소 모
두가 un-doped LMO보다 작게 측정되었다. 즉, 같은 조건의 고온 보관을 진
행했더라도 Al-doped LMO의 활물질이 더 안정하게 유지되었다는 것을 의미
한다. 이때 고온에서의 Mn 이온 용출은 주로 전해염의 분해로 인해 생성되
는 HF에 의해 발생(2)하기 때문에 Al-doped LMO의 활물질은 HF에 의한 공
격을 적게 받았다는 결론을 내릴 수 있다. 앞선 impedance 분석 결과로부터 
Al-doped LMO의 과전압이 un-doped LMO보다 더 크게 나타나는 이유는 Al-
doped LMO의 피막 저항이 더 크기 때문이었다. 이때 Al-doped LMO의 표면 
피막이 저항은 더 크지만 HF에 의한 활물질 공격을 막아주는 효과 
(protecting effect)를 가지고 있다면 이러한 전기화학 특성 결과를 모두 설명
할 수 있다. 이러한 가정을 Fig 26의 schematic description으로 정리하였다. 
가정의 검증을 위해 우선 Al-doped LMO의 내부 활물질이 더 안정하게 유
지되었다는 것을 전기화학적인 실험 방법을 통해 확인해 보았다. Fig 27 (a)는 
고온 보관 후의 두 sample에 대해 전류 밀도를 2 mA g-1 (0.02C rate)로 감소시
켜 측정한 용량-전압 그래프이다. 2 mA g-1의 전류 밀도 조건에서 un-doped 
LMO는 89.4 mAh g-1, Al-doped LMO는 101.8 mAh g-1의 방전 용량을 발현하였
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다. 전류 밀도를 매우 작게 유지할 경우 iR drop이 크게 감소하기 때문에 과
전압에 의한 용량 퇴화 현상이 상당 부분 상쇄된다. 따라서 이때 발현하는 
가역 용량은 내부 활물질이 얼마나 안정하게 유지되었는가를 나타내는 척도
로 활용할 수 있다. 이때 Al-doped LMO의 방전 용량이 un-doped LMO보다 
우수하기 때문에 Al-doped LMO의 내부 활물질이 더 안정하게 유지되었다는 
결론을 내릴 수 있다.  
또한 Fig 27 (a)의 방전 voltage profiles을 비교했을 때, un-doped LMO에만 
3.2 V 영역에 평탄전위구간 (voltage plateau)이 나타나는 것을 확인할 수 있다. 
이 3.2 V voltage plateau는 dQ/dV plot을 통해 더 쉽게 판별할 수 있다. Fig 27 
(b)는 Fig 27 (a)의 방전 (lithiation) 전압-용량 곡선에 대한 differential capacity 
vs. voltage (dQ/dV) plot이다. 3.0 ~ 4.0 V 영역을 확대해놓은 inset 이미지를 보
면 un-doped LMO에만 추가적인 방전 peak이 나타나 있다. 이 추가적인 방전 
peak은 3.2 V에서 나타나기 때문에 Fig 27 (a)의 3.2 V voltage plateau에서 유래
했다는 것을 알 수 있다. 기존의 보고들에서 3.2 V voltage plateau의 발생은 
스피넬 LiMn2O4에 oxygen deficient 구조 (LiMn2O4-δ)가 생성되었을 경우 나타
나는 특징적인 거동인 것으로 알려져 있다.[59, 79, 80] 이때 oxygen deficient 
구조는 가역적인 Li 이온의 삽입/탈리를 방해하기 때문에 이러한 상이 생성
될 경우 고온 성능이 크게 악화된다.[60, 80] 따라서 un-doped LMO의 고온 
보관 성능이 Al-doped LMO보다 뒤떨어지는 이유를 이러한 oxygen deficient 
구조의 생성 때문으로 볼 수 있다. 한편 스피넬 LiMn2O4에서 이러한 oxygen 
deficient 구조는 Mn 이온 용출이 매우 심각할 경우 생성될 수 있다고 알려
져 있다.[19] 따라서 Fig 27 (b)의 결과는 un-doped LMO에서 더 많은 Mn 이
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온 용출이 이루어졌다는 것을 의미하고, 이는 앞선 ICP-AES로 확인한 Mn 
이온 용출량 분석 결과와도 잘 부합된다.  
결론적으로 un-doped LMO에만 oxygen deficient 구조가 생성되는 이유는 
un-doped LMO가 고온 보관 시 HF에 의한 활물질 공격을 Al-doped LMO보다 
많이 받았기 때문이라고 볼 수 있다. 이를 바꾸어 말하면 Al-doped LMO는 
보관 조건이 동일했음에 불구하고 HF에 의한 활물질 공격을 상대적으로 적
게 받았다는 것을 의미한다. 이 현상에 대한 원인이 정말 Fig 26의 가정처럼 
Al-doped LMO의 표면 피막이 HF의 공격을 막아주는 보호 피막 (protection 
film)의 효과를 가지고 있기 때문인지 XPS 분석을 통해 확인해 보았다. 
  








Figure 23. The discharge (lithiation) capacity retention delivered by Li/un-doped 
LMO and Li/Al-doped LMO cell at an high temperature (60℃). 









Figure 24. The room temperature (25℃) galvanostatic charge/discharge voltage 
profiles obtained from two Li/LMO cells: (a) before storage and (b) after storage 
for 14 days at 60℃. Current density = 20 mA g−1. Voltage cutoff = 3.0∼4.3 V (vs. 
Li/Li+). 








Figure 25. The differential capacity (dQ/dV) plots derived from the discharge 
voltage profiles in Fig. 24: (a) before storage and (b) after storage for 14 days at 
60℃. The impedance data obtained from two LMO electrodes after the storage 
are provided in the inset. 







Figure 26. Schematic description for the failure mechanism of un-doped LiMn2O4 
and Al-doped LiMn2O4 particle. 









Figure 27. (a) The room temperature (25℃) galvanostatic charge/discharge 
voltage profiles of the Li/LiMn2O4 cells after storage for 14 days at elevated 
temperature (60℃). Current density = 2 mA g−1. Voltage cutoff = 3.0∼4.3 V (vs. 
Li/Li+). (b) The differential capacity plots derived from galvanostatic 
charge/discharge voltage profiles shown in Fig. 27(a). 
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3. 2. 4. Al 도핑으로 인한 피막 조성 변화 
 
Fig 28은 고온 (60℃)에서 14일 보관한 Al-doped LMO 전극에 대한 Mn 3s 
orbital 및 Al 2p orbital 영역의 depth-profiling XPS data이다. 여기서 84 eV와 90 
eV의 Mn 3s photoelectron은 활물질인 LiMn2O4 혹은 재전착 된 Mn 산화물에 
의해서 나타난다.[37, 81] 이 Mn 3s peak은 topmost 표면 영역 (etching time = 0 
sec)에서는 거의 보이지 않지만, etching 시간이 증가함에 따라 점차 크게 나
타난다. 이는 Al-doped LMO 입자의 topmost 표면 영역이 전해질 부산물로 
두껍게 덮여 있거나 Mn 산화물의 재전착 현상이 매우 적었음을 의미한다. 
이러한 표면 피막 성분은 etching 시간이 증가함에 따라 제거되기 때문에 점
차 활물질인 LiMn2O4 입자가 외부에 드러나게 된다. 반면에 74 ~ 76 eV 영역
의 Al 2p peak은 topmost 표면 영역에서 가장 큰 intensity를 보이며, etching 시
간이 증가할수록 intensity가 감소되는 경향을 보인다. 이를 통해 Al 화합물
이 Al-doped LMO 입자의 topmost 표면 영역을 균일하게 덮어주고 있다는 사
실을 확인할 수 있다. 
Fig 29는 보관 전과 후의 Al-doped LMO 전극에 대한 Al 2p orbital 영역의 
XPS data이다. 두 전극의 XPS data는 Al 2p orbital 영역에서 큰 차이점을 보인
다. 보관 전 Al-doped LMO 전극의 표면에는 Al 2p peak이 전혀 존재하지 않
지만 보관 후의 전극 표면에는 Al 2p peak이 매우 크게 나타나고 있다. 이는 
Fig 28에서 LiMn2O4 입자의 topmost 표면 영역에 존재하는 Al 화합물은 고온 
보관 중에 생성된 피막 성분이라는 것을 의미한다.  
Fig 30은 고온 보관 후의 un-doped LMO 전극에 대한 Mn 3s 및 Al 2p orbital 
영역의 depth-profiling XPS data이다. Fig 28의 Al-doped LMO 전극에 비해 Fig 
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30의 un-doped LMO의 topmost 표면 영역에서는 상당히 큰 intensity의 Mn 3s 
peak이 나타난다. 이러한 Mn 3s peak이 topmost 표면 영역에 나타나는 이유로
는 다양한 가능성을 생각해 볼 수 있다. 우선 un-doped LMO의 표면에 전해
질 부산물이 아주 얇게 덮여있거나 불균일 (non-uniform)하게 덮여있기 때문
에 활물질인 LiMn2O4 입자가 외부에 노출되었을 가능성이 존재한다. 또는 
un-doped LMO의 표면에 존재하는 피막 구성 성분의 일부가 고온 조건에서 
분해되었거나 전해질로 녹아나갔을 수도 있다. 마지막으로 용출된 Mn2+ 이
온이 un-doped LMO 입자의 topmost 표면에 Mn 산화물 혹은 MnF2 형태로 
재전착 되었을 가능성도 존재한다. 하지만 이때 표면의 Mn 3s peak이 어떠한 
Mn 화합물에 의해 나타났는지 확인하기에는 큰 어려움이 따른다. 그 이유
는 앞서 언급한 Mn 화합물들의 binding energy가 매우 유사하므로 아주 정밀
한 조건에서의 측정 및 비교가 필요하기 때문이다.[81] 
하지만 un-doped LMO의 XPS 결과에서는 이보다 더 중요한 특성을 확인
할 수 있는데, topmost 표면 영역 및 내부 영역에도 Al 2p peak이 전혀 관찰
되지 않는다는 점이다. 이 차이점은 Fig 28의 Al-doped LMO 입자 표면에 존
재하는 Al 화합물을 구성하는 Al 이온이 어디에서 유래했는지 확인할 수 있
는 큰 단서가 된다. 실험 과정에서 Al 이온이 생성될 수 있는 부분은 
LiMn2O4 입자에 도핑 된 Al 이온 혹은 Al 집전체로 한정할 수 있다. 그러나 
같은 Al 집전체를 사용한 un-doped LMO의 경우 전혀 Al 2p peak이 관찰되지 
않으므로 Al 이온이 집전체에서 유래했을 가능성은 매우 적다. 추가적으로 
LiPF6 염을 전해질에 사용했을 때는 Al 집전체 표면에 AlF3 (aluminum 
fluoride)로 구성된 피막이 생성되는데, 이 물질은 집전체의 산화 안정성 
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(anodic stability)를 크게 향상시켜준다고 보고되어 있다.[82, 83] 따라서 LiPF6 
염을 사용할 경우 Al 집전체의 부식 (corrosion) 현상은 거의 일어나지 않는
다.[83]  
즉, Al-doped LMO 입자 표면에 존재하는 Al 화합물은 도핑 되어있던 Al 
이온이 전해질로 용출된 후에 입자 표면에 재전착 되어 형성된 것이라 볼 
수 있다. 도핑 된 Al 이온은 스피넬 구조 내에서 Mn 이온과 동일한 자리인 
16d site에 존재하기 때문에 Mn 이온과 함께 전해질로 용출될 수 있다.[77, 
84] 이렇게 용출 된 Al 이온은 LiMn2O4 입자 표면에 재전착 되어 표면 피막
을 형성하게 된다. 이때 Al 이온이 어떠한 화합물 형태로 입자 표면에 재전
착 되었는지 확인하기 위해 상세한 XPS 분석을 시행하였다. 
Fig 31은 고온에서 보관한 un-doped LMO와 Al-doped LMO 전극에 대한 C 
1s, F 1s, O1s, Al 2p orbital 영역의 XPS data이다. 모든 XPS spectra는 topmost 표
면 영역 (etching time = 0 sec)만을 나타내었다. XPS data의 peak fitting은 Table 1
의 binding energy reference를 기준으로 진행했으며, fitting 결과를 각각의 원소
에 대해 표시하였다. Fig 31 (a)의 C 1s spectra에서는 두 sample에 큰 차이가 
나타나지 않는다. 하지만 F 1s, O1s, Al 2p spectra에서는 두 전극에서 많은 차
이점을 보이며 이를 바탕으로 Al 화합물의 조성을 확인할 수 있다. Fig 31 (b)
의 F 1s spectra을 살펴보면 Al-doped LMO 전극은 686.6 eV 영역에서 peak 
intensity가 더 크게 나타나고 있다. 686.6 eV의 binding energy를 가지는 F 화
합물은 LixPFyOz 혹은 Al(OH)xF3-x이다. 이때 Al-doped LMO 전극에만 Al 화합
물이 추가적으로 존재한다는 사실을 바탕으로 할 때, 표면 피막을 형성하고 
있는 Al 화합물의 일부는 Al(OH)xF3-x의 조성을 이루고 있음을 확인할 수 있
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다. Fig 31 (c)의 O 1s spectra에서도 peak fitting 결과를 바탕으로 Al-doped LMO 
전극 표면에 Al2O3와 Al(OH)xF3-x가 추가적으로 존재하고 있다는 사실을 확
인하였다. 추가적으로 Fig 31 (d)의 Al 2p spectra 역시 표면의 Al 화합물이 
Al2O3와 Al(OH)xF3-x으로 이루어져 있다는 것을 뒷받침한다. 이를 요약하면, 
고온 보관을 거친 Al-doped LMO 입자의 표면에는 Al2O3와 Al(OH)xF3-x의 복
합물로 구성된 Al 화합물 피막이 생성된다. 
  








Figure 28. The depth-profiling Mn 3s and Al 2p XPS data obtained from the Al-
doped LMO electrode after the storage. The etching time is shown in the inset. 








Figure 29. The Al 2p XPS spectra obtained from the Al-doped LMO electrode 
before and after the storage. Etching time = 0 s. 







Figure 30. The depth-profiling Mn 3s and Al 2p XPS data obtained from the un-
doped LMO electrode after the storage. The etching time is shown in the inset. 








Figure 31. The C 1s, F 1s, O 1s, and Al 2p XPS spectra obtained from the un-
doped and Al-doped LMO electrodes after the storage. Etching time = 0 s. 
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3. 2. 5. Al 화합물 재전착 현상이 고온 전기화학적 성능에 미치는 영향  
 
Al-doped LMO 입자 표면에 Al2O3와 Al(OH)xF3-x의 복합물로 이루어진 피막
이 생성된다는 사실은 전기화학적으로 큰 의미를 가진다. 우선 고온 보관한 
Al-doped LMO 전극의 과전압이 크게 증가한 (Fig 25) 이유를 여기에서 찾을 
수 있다. Al 산화물 혹은 플루오르화물은 전자 이동과 이온 이동에 대해 큰 
저항을 가지는 물질로 알려져 있다.[85] 따라서 고온 보관 중에 Al-doped 
LMO 입자 표면에 생성되는 Al 화합물은 양극의 피막 저항을 증가시키는 
요인으로 작용한다. 이러한 피막 저항 증가로 인해 Al-doped LMO는 고온 보
관 후에 큰 과전압 현상을 보이게 된다.  
반면에 Al-doped LMO의 고온 보관 특성이 매우 우수했던 이유 역시 Al 
화합물의 특성에서 찾을 수 있다. 많은 기존 연구들에서 Al 화합물을 스피
넬 LiMn2O4 입자의 표면에 코팅 (coating)할 경우 고온 성능이 크게 향상된
다는 보고가 이루어져있다.[33, 56, 86-88] 이때 Al 화합물이 양극의 고온 성
능을 향상시키는 가장 큰 이유 중 하나로 HF scavenging 효과를 들 수 있다. 
Al 산화물과 플루오르화물은 다음과 같은 반응 (12, 13, 14)을 통해 전해질 
속에 존재하는 HF의 농도를 감소시킨다.[89] 
 
  Al2O3 + 2HF  →  Al2O2F2 + H2O    (12) 
 
 Al2O2F2 + 2HF  →  Al2OF4 + H2O     (13) 
 
 Al2OF4 + 2HF  →  2AlF3 + H2O     (14) 
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앞선 연구 결과에서 전해질에 존재하는 HF는 고온에서 LiMn2O4 입자를 
공격하여 Mn 이온 용출을 유발 시키는 물질임을 확인할 수 있었다. 이뿐만 
아니라 HF는 입자 표면의 MnF2 생성을 촉진시키는 등의 추가적인 열화 반
응에도 관여하기 때문에 LiMn2O4의 고온 퇴화 현상에 핵심적인 역할을 하
는 물질이다.[17-19, 30] 따라서 Al 화합물이 전해질의 HF 농도를 줄여주는 
scavenging 작용을 해줄 경우 고온 성능이 크게 개선될 수 있다. 실제로 
ICP-AES 분석에서 Al-doped LMO는 un-doped LMO 보다 Mn 이온 용출량이 
훨씬 적었는데, 이는 Al 화합물 피막에 의한 HF scavenging 효과로 볼 수 있
다. 즉, Al-doped LMO의 고온 보관 성능이 우수한 이유는 입자 표면에 생성
된 Al 화합물 피막이 HF에 의한 LiMn2O4 활물질 퇴화를 막아주는 역할을 
해주었기 때문이다. 
전체 메커니즘을 요약하면 다음과 같다. Al-doped LMO 전극을 고온 전해
질에 보관했을 때, Mn 이온 용출과 더불어 도핑 된 Al 이온의 일부도 전해
질 속으로 용출된다. 이때 용출된 Al 이온이 다시 LMO 입자 표면으로 이동
하여 Al 화합물 형태로 재전착 (re-deposition)되는 반응이 진행된다. LMO 입
자 표면에 재전착 된 Al 화합물은 Al2O3와 Al(OH)xF3-x으로 구성되어 있는데, 
이런 Al 산화물과 플루오르화물은 HF scavenging 반응을 통해 전해질 속의 
HF 농도를 감소 시킨다. 그 결과 Al-doped LMO의 활물질은 HF에 의한 공
격을 더 적게 받게 되고, 이로 인해 고온 보관을 진행하더라도 가역 용량이 
크게 감소하지 않는 우수한 고온 특성을 발현할 수 있다. 이와 같은 Al 이
온의 재전착 메커니즘을 Fig 32의 Schematic description으로 정리하였다.  









Figure 32. Schematic description for the mechanism of re-deposition of 
aluminum species after dissolution to improve high temperature performances 
of spinel LiMn2O4. 
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3. 2. 6. 제올라이트를 이용한 고온 성능 개선  
 
앞선 연구로부터 Al2O3가 입자 표면에 존재할 경우 HF scavenging 효과로 
인해 고온 성능이 개선된다는 결론을 얻을 수 있었다. 간단한 공정을 통해 
이러한 HF scavenging 효과를 이용하여 LiMn2O4의 고온 성능을 개선시켜보
았다. 제올라이트는 Mn/2+ ∙xAl2O3∙ySiO2∙H2O의 화학식을 가지는 Al 산화물과 
Si 산화물의 복합 구조체이다. 가격이 저렴하고 표면적이 크기 때문에 촉매, 
흡착제, 분자 체 (molecular sieve) 등으로 다양하게 사용되고 있다.[90] 이때 
제올라이트에는 Al 산화물 구조가 포함되어 있기 때문에 HF scavenging 효과
를 가질 것으로 예상할 수 있다. 따라서 bare LMO 입자에 제올라이트를 5 
wt.% 만큼 혼합 (mixing) 하여 간단한 소성 (calcination) 과정만을 거친 
zeolite attached LMO 입자를 합성했고, 이 zeolite attached LMO가 고온에서 어
떠한 전기화학적 성능을 나타내는지 확인하여 HF scavenging 효과를 검증해
보았다. 
Fig 33은 bare LMO 입자와 zeolite attached LMO 입자의 FE-SEM 이미지이
다. Fig 33 (b)에서 bare LMO 입자의 표면에 침상의 제올라이트 입자가 잘 부
착되어 있는 모습을 확인할 수 있다. 이런 제올라이트 부착 방법이 실제로 
고온 조건에서 전기화학 성능을 개선시켰는지 충방전 실험을 통해 확인해 
보았다. Fig 34는 bare LMO/Li 반쪽 전지와 zeolite attached LMO/Li 반쪽 전지
의 고온 (60℃) 조건에서의 방전 용량 retention 결과이다. 이때 전류 밀도는 
50 mA g-1 (0.5C rate)으로 동일하다. 같은 충방전 조건에서 zeolite attached LMO
의 고온 사이클 특성이 bare LMO보다 우수하다는 것을 Fig 34에서 확인할 
수 있다. 이는 부착 된 제올라이트가 LiMn2O4의 고온 성능을 향상시켜 주었
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음을 의미한다. 
즉, 코팅 방법이 아니라 단순히 Al 산화물 구조체를 LiMn2O4 입자 표면에 
부착만 시키더라도 HF scavenging 효과로 인해 고온 성능이 개선된다는 점을 
확인할 수 있다. 이를 통해 앞서 설명한 Al 산화물의 재전착으로 인한 고온 
성능 개선 메커니즘을 검증할 수 있었다. 또한 이 실험의 간단한 합성 방법
은 LiMn2O4의 제조 공정을 복잡화 시키지 않으면서 고온 성능을 향상시킬 
수 있으므로 다양하게 활용할 수 있을 것이라 예상된다.   
  









Figure 33. FE-SEM images of the (a) bare LiMn2O4 powder and (b) zeolite 
attached LiMn2O4 powder. 







Figure 34. The discharge (lithiation) capacity retention delivered by bare 
LMO/Li and zeolite attached LMO/Li cell at an high temperature (60℃). 
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3. 3. 충전 심도에 따른 표면 피막 조성 변화가 LiMn2O4의 
고온 성능에 미치는 영향 
 
3. 3. 1. 실험 방법 
 
본 실험에서는 Mg 이온이 도핑 된 상용화 LiMn2O4 제품 (Mitsui Co.)을 활
물질로 사용하여 구조적인 문제 발생을 최소화하였다. 전극 및 전지의 조성
은 앞선 실험들과 동일하다. Fig 2와 같은 보관 실험용 sample을 구성하여 고
온 (60℃) 보관 실험을 진행했으며, 보관 실험에 사용한 전해질은 1.0 M 
LiPF6 염이 녹아있는 EC : EMC = 3 : 7 (vol. ratio) 용액이다. 이때 보관 전극 3
개당 20 ml의 전해질을 사용했다.  
고온 보관 실험의 변수로는 LiMn2O4 양극의 충전 심도 (SOC, state-of-
charge)를 다양하게 해주었다. 보관 전 LiMn2O4 전극의 충전 심도에 차이를 
주기 위해서 2사이클의 상온 (25℃) formation을 진행한 뒤, 3번째 충전 과정
을 2 mA g-1 (0.02C rate)의 매우 낮은 전류 밀도로 진행했다. 이 3번째 충전 
과정에서 충전 심도를 0, 30, 70, 100 %의 4가지 형태로 변화를 주었는데, 전
체 용량의 30%만 충전한 전극을 SOC 30 sample로 명명하였다. 이와 같은 방
법으로 SOC 0, SOC 30, SOC 70, SOC 100 sample을 제작하였으며, SOC 100 
sample이 최대로 충전된 상태를 의미한다. 이때 전압 영역을 유사하게 조정
해주기 위해 SOC 0 sample은 전체 용량의 1% 정도로 충전을 진행해주었다. 
각 SOC sample의 전압 및 용량 정도를 Fig 35에 표시하였다. 이후 각각의 
SOC sample에 대해 동일한 조건으로 상대 전극 없이 14일간 고온 보관 실험
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을 진행했으며, 보관 후의 용량을 비교하여 SOC에 따른 고온 퇴화 거동을 
비교해 보았다. 
피막 형성 첨가제 실험의 경우 Mg 이온이 도핑 된 상용화 LiMn2O4 제품 
(Mitsui Co.)을 활물질로 사용했으며, 전극 및 전지의 조성과 충방전 조건은 
앞선 실험들과 동일하다. 사용한 전해질에만 차이를 두었는데, 기존과 동일
하게 1.0 M LiPF6 염이 녹아있는 EC : EMC = 3 : 7 (vol. ratio) 용액을 사용한 반
쪽 전지를 bare로 명명하였다. 이 bare 전해질에 N112,1O2+ 양이온과 TFSI- 
(bis(trifluoromethane)sulfonamide, [(CF3SO2)2N]-) 음이온으로 이루어진 이온성 
액체 (ionic liquid) 및 VC (vinylene carbonate) 를 각각 1.5 wt.% 만큼 혼합시킨 
전해질을 사용한 반쪽 전지를 additive로 명명하였다.  
  







Figure 35. The room temperature (25℃) galvanostatic charge/discharge voltage 
profiles obtained from 3rd cycle in formation step. Current density = 2 mA g−1. 
Voltage cutoff = 3.0∼4.3 V (vs. Li/Li+). 
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3. 3. 2. 충전 심도에 따른 고온 보관 성능 
 
고온 보관 후의 SOC 0, SOC 30, SOC 70, SOC 100 sample을 재조립한 
LiMn2O4 /Li 반쪽전지의 용량-전압 곡선 (voltage profiles)을 Fig 36에 나타내었
다. Fig 36의 모든 충방전 곡선은 고온 보관이 진행된 후, 3 ~ 10번째 사이클
에 해당되는 것으로 전류 밀도는 20 mA g-1 이다. 이때 같은 활물질을 사용한 
전극에서 보관 조건이 동일함에 불구하고 충전 심도에 따라 보관 성능에 큰 
차이가 나타나는 것을 확인할 수 있다. 가장 크게 두드러지는 경향성은 낮
은 충전 심도를 가지는 SOC 0, SOC 30 sample이 높은 충전 심도의 SOC 70, 
SOC 100 sample 보다 보관 성능이 나쁘다는 점이다.  
Fig 36 (a)와 (b)에서 고온 보관을 진행한 SOC 0 sample이 발현하는 3번째 
사이클의 방전 (lithiation) 용량은 76.5 mAh g-1이고, SOC 30 sample의 경우 
68.8 mAh g-1이다. 하지만 Fig 36 (c)와 (d)를 살펴보면 높은 SOC sample의 경
우 같은 보관 조건에서 SOC 70 sample이 93.9 mAh g-1, SOC 100 sample이 90.7 
mAh g-1으로 상대적으로 우수한 보관 성능을 보여주고 있다. 이렇게 고온 보
관 후의 방전 용량에 차이가 나는 원인을 voltage profile의 차이에서 유추해
볼 수 있다. Fig 36의 각 voltage profiles 중에서 낮은 SOC sample의 경우 높은 
SOC 보다 훨씬 더 큰 과전압이 관찰된다. 앞선 3.1의 연구 결과에서 언급했
듯이 전지의 과전압 증가는 cell polarization을 유발하기 때문에 용량 퇴화의 
주 요인으로 작용한다.[81] 따라서 낮은 SOC sample의 심각한 보관 용량 퇴
화는 이러한 과전압 증가 현상에 의해 발생하였다고 볼 수 있다. 이때 각각
의 SOC sample들은 LiMn2O4 양극의 충전 심도를 제외한 모든 조건이 동일
하기 때문에 전지의 polarization에 차이가 발생하는 원인은 LiMn2O4 전극의 
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저항 차이에 존재할 것이다.  
각 SOC sample의 고온 보관 성능 차이가 정말 전지의 polarization 차이에 
의한 것인지 확인해보기 위해, rete-dependent 실험을 수행하였다. Fig 37은 600
시간 (25일) 동안 고온 보관을 진행한 각 SOC sample에 대해 전류 밀도를 2 
mA g-1 (0.02C rate)로 감소시켜 측정한 용량-전압 그래프이다. 600 시간이라는 
매우 긴 시간 동안 고온에서 보관했기 때문에 모든 SOC sample은 용량이 크
게 감소된 상태이다. 이때 2 mA g-1의 낮은 전류 밀도에서 회복된 용량을 보
면 (Fig 37) 모든 SOC sample에서 비슷한 방전 용량을 발현하고 있음을 확인
할 수 있다. 앞선 연구로부터 2 mA g-1 정도로 전류 밀도를 낮게 유지시킬 
경우 전지의 polarization 효과는 대부분 상쇄된다는 결론을 얻을 수 있었다. 
따라서 Fig 37의 SOC sample들이 비슷한 용량을 발현하는 이유는 낮은 SOC 
sample의 큰 polarization으로 인한 퇴화가 상당부분 상쇄되었기 때문이다. 즉, 
이 결과는 Fig 36의 SOC sample들에서 고온 보관 성능 차이가 발생하는 이
유가 cell polarization에 있다는 결론을 뒷받침해준다. 
이러한 전기화학적인 성능 차이는 기존의 보고들과도 상당 부분 일치하고 
있다. 충전 심도에 관한 기존 연구들에 따르면 스피넬 LiMn2O4의 충전 심도
가 SOC 50 이하로 낮게 유지된 경우 고온 사이클 및 보관 특성이 크게 나
빠지는 것으로 알려져 있다.[17, 91, 92] 그러나 이러한 특징적인 현상이 발생
하는 원인에 대해서는 거의 알려진 바가 없다. Fig 36의 결과로부터 충전 심
도가 다른 sample을 고온에서 보관할 경우 충전 심도에 따라 전극의 저항 
증가에 차이가 발생한다는 사실을 확인할 수 있었다. 따라서 충전 심도에 
따라 전극의 저항 증가가 달라지는 원인을 찾는다면, 충전 심도에 따른 고
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온 보관 특성의 차이를 설명할 수 있을 것이다. 이를 위해 고온 보관 특성
이 우수한 높은 SOC sample의 전극을 낮은 SOC sample의 전극과 비교하여 
어떠한 차이가 존재하는지 확인하는 분석 방법을 주로 사용했다. 우선 고온 
보관 후 각 SOC sample에 어떠한 구조적인 변화가 발생했는지 XRD 분석을 
통해 확인해 보았다.  
Fig 38은 14일간 고온 보관을 진행한 각 SOC sample의 XRD data이다. 이 
결과를 Fig 3의 in situ XRD data와 비교하여 고온 보관 중에 발생한 구조 변
화를 확인하였다. 만약 LiMn2O4 입자 내부에 구조적인 변화가 매우 심각하
다면 Fig 3에서는 나타나지 않는 추가적인 peak이 나타나게 될 것이다. 그러
나 Fig 38의 모든 SOC sample의 XRD data에서는 이러한 추가적인 peak의 발
생을 확인할 수 없다. 이는 고온 보관 후의 LiMn2O4 입자 내부 구조에는 큰 
변화가 없었다는 것을 의미하며, 낮은 SOC sample이 보관 후에 큰 저항 증
가를 보이는 이유 역시 구조적인 문제는 아니라는 것을 확인할 수 있다.  
  
  









Figure 36. The room temperature (25℃) galvanostatic charge/discharge voltage 
profiles obtained from four Li/LMO cells after storage for 14 days at 60℃: (a) SOC 
0, (b) SOC 30, (c) SOC 70 and (d) SOC 100 sample. Current density = 20 mA g−1. 
Voltage cutoff = 3.0∼4.3 V (vs. Li/Li+). 







Figure 37. The room temperature (25℃) galvanostatic charge/discharge voltage 
profiles obtained from four Li/LMO cells after storage for 600 hours at 60℃. 
Current density = 2 mA g−1. Voltage cutoff = 3.0∼4.3 V (vs. Li/Li+). The SOC of 
each LiMn2O4 electrodes are shown in the inset. 






Figure 38. The XRD data obtained from the LiMn2O4 electrodes after storage for 
14 days at 60℃. The SOC of each LiMn2O4 electrodes are shown in the inset. 
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3. 3. 3. 충전 심도에 따른 피막 조성 변화 
 
충전 심도에 따른 표면 피막 특성의 차이를 확인하기 위해 FE-SEM과 
XPS 분석을 시행하였다. 우선 FE-SEM을 이용하여 입자 표면에 생성 된 피
막의 대략적인 형태 차이를 확인하였다. Fig 39는 고온에서 14일 동안 보관
한 각 SOC sample에 대한 FE-SEM 이미지이다. 그러나 Fig 39의 FE-SEM 이
미지에서 보이는 피막의 형태 차이는 매우 미세하여 구별하기 힘들다. 따라
서 피막 형태가 아닌 조성적인 차이를 확인해보았다. 표면 피막의 조성적인 
차이를 확인해 보기 위해 XPS를 통한 피막 분석을 진행했다. 우선 formation 
단계에서 충전 심도에 따라 피막 조성이 어떻게 변화하는지 알아보았다.  
Fig 40은 formation 단계에서의 SOC 0, 30, 70, 100 전극에 대한 XPS 분석 
결과를 atomic concentration으로 정리한 그래프이다. 이때 Ar ion beam을 이용
한 etching을 시행하여, 깊이 방향의 atomic concentration 변화도 함께 분석하
였다. Fig 40에는 C, F, O, Mn의 4가지 원소에 대한 atomic concentration을 도시
하였다. 전극의 충전 심도에 따라 표면 피막의 형태적 변화는 그리 심하지 
않았지만 (Fig 39), 피막의 화학적 조성은 매우 크게 변화하는 경향을 관찰할 
수 있다. 우선 SOC 0 전극의 표면 피막에는 F 계열 화합물이 매우 풍부하게 
존재하는 반면 C과 O 계열 화합물은 이보다 훨씬 소량으로 측정된다. 이와 
반대로 SOC 100 전극의 표면 피막은 오히려 C과 O 계열 화합물이 SOC 0의 
피막보다 풍부하며, F 화합물이 적게 나타난다.  
전체적인 경향성을 살펴보면 SOC 0, 30, 70, 100으로 충전 심도가 높아질수
록 피막의 F concentration은 점차 감소하는 반면 C, O concentration은 점차 증
가하는 모습을 확인할 수 있다. 이때 양극의 표면 피막을 구성하는 성분 중
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에서 F을 포함하는 화합물은 LiF, LiPFxOy, PFxOy와 같이 무기물 (inorganic) 
계열에 속하는 경우가 많다. 반면에 C와 O를 포함하는 화합물은 ROCO2Li
와 같이 C-O 결합이나 O-C=O 결합을 포함하는 고분자성 유기물 (organic) 
계열 물질이 대다수이다.[34, 55, 86] 따라서 이러한 atomic concentration의 경
향성이 의미하는 바는 다음과 같다. 낮은 SOC 상태의 LiMn2O4 입자 표면에 
생성되는 피막에는 F을 포함하는 무기물 계열 물질이 매우 풍부하지만, 높
은 SOC 상태의 입자 표면에는 이런 무기물 성분보다는 C과 O을 포함하는 
유기물 계열 화합물이 상대적으로 더 풍부한 피막이 형성된다. Fig 41에 충
전 심도에 따른 피막의 유기물 및 무기물 계열 물질의 atomic concentration 
변화를 직선 그래프로 도시하였다. Fig 41의 그래프를 보면 이러한 피막 조
성 변화의 경향성을 쉽게 확인할 수 있다.  
이때 어떠한 피막 성분에 의해 atomic concentration이 주로 변화했는지 규
명하기 위해 각 원소 영역에 대한 상세한 XPS 표면 분석을 시행하였다. Fig 
42는 formation 단계에서의 SOC 0, 30, 70, 100 전극에 대한 C 1s, O 1s, F 1s 
orbital 영역의 XPS data이다. 표면 피막의 화학적 조성을 비교하기 위해 XPS 
spectra는 topmost 표면 영역 (etching time = 0 sec)만을 나타내었다. 모든 XPS 
data의 binding energy 기준은 Table 1에 정리되어 있다. C 1s, O 1s, F 1s orbital 
영역 중에 가장 큰 변화를 보이는 것은 Fig 42 (c)의 F 1s spectra이다. 특히나 
685 eV의 binding energy에서 가장 큰 차이점을 보이는데, 이는 피막 성분의 
LiF 화합물에서 유래하는 peak이다. 낮은 SOC sample (SOC 0, SOC 30)의 경우 
이 685 eV의 peak이 매우 크게 나타나고 있는데, 이는 표면 피막을 구성하
고 있는 성분 중에서 LiF 무기물의 비중이 매우 높다는 것을 의미한다. 반
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면에 높은 SOC sample (SOC 70, SOC 100)은 이러한 LiF peak이 상대적으로 작
게 나타난다. 이러한 이유로 인해 Fig 40에서 낮은 SOC sample은 높은 SOC 
sample에 비해 표면 피막의 F 원소에 대한 atomic concentration이 높게 나타
났을 것이다. 반대로 Fig 42 (b)의 O 1s spectra를 살펴보면 높은 SOC sample이 
낮은 SOC sample 보다 532 ~ 534 eV 영역의 C=O 결합과 O-C=O 결합에 대한 
peak이 더 크게 나타나고 있음을 확인할 수 있다. 이는 높은 SOC 상태의 
LiMn2O4 입자 표면에 생성되는 피막에는 C=O 결합이나 O-C=O 결합을 포
함한 유기물 비중이 높다는 것을 의미한다. 이러한 성분으로 인해 Fig 40의 
높은 SOC sample에서는 상대적으로 C, O 원소에 대한 atomic concentration이 
높게 나타나게 된다. 
그렇다면 전극의 충전 심도에 따라서 피막에 생성되는 물질 조성이 변화
하는 이유를 알아볼 필요가 있다. 이때 입자 표면에 LiF가 생성되는 반응식
을 통해 대략적인 원인을 추론할 수 있다. 본 연구에서 전해염으로 사용한 
LiPF6가 분해되면 HF라는 강한 산을 부산물로 생성하게 된다. 이 HF는 
LiMn2O4 활물질을 공격하여 다음과 같은 반응(15)을 통해 입자 표면에 LiF
를 생성시킨다.[17, 55] 
 
2LiMn2O4 + 4HF  →  3 λ-MnO2 + Mn2+ + 2LiF + 2H2O   (15) 
 
만약 LiMn2O4 입자의 충전 심도가 낮다면 활물질 내부에 존재하는 Li 이
온이 많기 때문에 이러한 반응이 촉진되어 표면 피막에 LiF 비율이 증가하
게 된다. 낮은 SOC sample 표면 피막에서 LiF 비중이 높은 이유가 이와 같
을 것이다. 반면에 높은 충전 심도의 LiMn2O4 입자는 구조 내부에 훨씬 더 
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적은 양의 Li 이온을 포함하고 있다. 특히 SOC 100 sample의 경우는 구조 내
부에 Li 이온이 거의 없는 λ-MnO2 구조를 이루고 있다. 그 결과 위와 같은 
LiF 생성 반응(15)이 줄어들게 되어 표면 피막에 LiF 비중이 낮게 유지된다. 
대신 충전 심도가 높을수록 입자의 전위 역시 증가하기 때문에 EC와 EMC
로 이루어진 전해질 용매의 산화 반응은 더욱 촉진될 수 있다. 이때 EC는 
C4H8O3, EMC는 C4H8O3의 화학식을 가지는 C와 O의 화합물인데, 이러한 전
해질 용매가 산화될 경우 표면 피막에 ROCO2Li와 같이 C-O 결합이나 O-
C=O 결합을 포함하는 고분자성 유기물 (organic) 계열 물질이 생성된다고 
알려져 있다.[44, 52, 93] 높은 SOC sample 표면에 유기물이 풍부한 피막이 생
성되는 이유를 여기에서 찾을 수 있다.  
충전 심도에 따라 표면 피막 조성이 달라지는 이유가 이와 같은 피막 생
성 반응의 차이에서 유래한 것이라면 고온 (60℃) 조건에서는 이러한 피막 
조성 차이가 더욱 심해질 것으로 예상할 수 있다. 고온에서는 HF 생성 및 
입자 표면에서의 전해질 분해가 더욱 가속화되기 때문이다. 이를 확인하기 
위해 14일간 고온 보관한 전극에 대해서 동일한 XPS 분석을 시행했다.  
  






Figure 39. FE-SEM images of the LiMn2O4 electrode surfaces after storage for 14 
days at 60℃: (a) SOC 0, (b) SOC 30, (c) SOC 70 and (d) SOC 100 sample. 







Figure 40. Atomic concentration of C, O, F and Mn in surface films, which are 
derived from the depth-profiling XPS spectra, obtained from the LiMn2O4 electrodes 
at formation step. The SOC of each LiMn2O4 electrodes are shown in the inset. 







Figure 41. Atomic concentration of organic and inorganic components in surface 
films, which are derived from the depth-profiling XPS spectra, obtained from the 
LiMn2O4 electrodes at formation step. 









Figure 42. The C 1s, O 1s and F 1s XPS spectra obtained from the LiMn2O4 
electrodes at formation step. Etching time = 0 s. The SOC of each LiMn2O4 
electrodes are shown in the inset. 
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Fig 43은 14일간 고온 보관을 진행한 뒤의 SOC 0, 30, 70, 100 전극에 대한 
atomic concentration 결과이다. Fig 43을 보면 고온 보관을 진행한 뒤에도 낮은 
SOC sample에서는 F 위주의 무기물이 풍부한 피막이 생성되고, 높은 SOC 
에서는 C, O 위주의 유기물이 풍부한 피막이 생성된다. 이는 Fig 40의 보관 
전의 피막 조성에 대한 경향성이 그대로 유지되고 있다는 것을 의미한다. 
또한 Fig 44와 Fig 41을 비교해보면 예상했던 바와 같이 고온 보관을 거치면
서 전해질 부반응이 증가했기 때문에 충전 심도에 따른 피막 조성의 변화가 
더욱 커졌다는 점을 확인할 수 있다. Fig 45의 XPS peak fitting 결과에서도 낮
은 SOC sample의 경우 LiF의 비중이 높은 피막이 형성되었고, 높은 SOC 
sample의 경우 C-O와 O-C=O 결합의 비중이 높은 유기물이 풍부한 피막이 
형성되어 있음을 확인할 수 있다. 
  







Figure 43. Atomic concentration of C, O, F and Mn in surface films, which are 
derived from the depth-profiling XPS spectra, obtained from the LiMn2O4 
electrodes after storage for 14 days at 60℃. The SOC of each LiMn2O4 electrodes 
are shown in the inset. 








Figure 44. Atomic concentration of organic and inorganic components in 
surface films, which are derived from the depth-profiling XPS spectra, obtained 
from the LiMn2O4 electrodes after storage for 14 days at 60℃. 








Figure 45. The C 1s, O 1s and F 1s XPS spectra obtained from the LiMn2O4 
electrodes after storage for 14 days at 60℃. Etching time = 0 s. The SOC of each 
LiMn2O4 electrodes are shown in the inset. 
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3. 3. 4. 피막 조성이 고온 보관 성능에 미치는 영향 
 
앞선 전기화학적 특성 분석으로부터 충전 심도에 따라 고온 보관 성능이 
크게 달라지게 되며, 상대적으로 높은 SOC의 전극이 낮은 SOC 보다 우수
한 보관 성능을 발현한다는 사실을 확인할 수 있었다. 이러한 현상을 충전 
심도에 따른 피막 조성의 차이로부터 설명할 수 있다. 낮은 SOC sample 
(SOC 0, 30)의 경우 큰 polarization으로 인해 보관 후 용량이 낮게 발현되었
다. 이때 낮은 SOC sample의 경우 입자 표면에 LiF가 풍부한 피막이 생성되
는데, 이 LiF 화합물은 Li 이온의 전달에 있어서 큰 저항을 가지는 물질로 
알려져 있다.[52, 66, 94, 95] 따라서 낮은 SOC sample의 polarization이 큰 이유
는 표면 피막에 이러한 LiF 성분이 전지의 저항을 크게 증가시켰기 때문이
다. 반면에 높은 SOC sample (SOC 70, 100)은 표면 피막에 이러한 LiF 성분이 
적고 C-O와 O-C=O 결합의 비중이 높은 유기물이 풍부한 피막이 형성된다. 
따라서 상대적으로 전지의 저항 증가가 작으며 이로 인해 우수한 고온 보관 
성능을 나타낸다. 또한 피막에 존재하는 유기물 성분은 상대적으로 고온에
서 안정하며, 입자 표면을 균일하게 잘 덮어주는 효과를 가지고 있기 때문
에 전지의 고온 성능을 향상시켜 줄 수 있다고 보고되어 있다.[34, 66] 물론, 
흑연 계 음극을 사용한 완전지에서는 유기물이 풍부한 피막이 생성되는 과
정에서 CO2와 같은 기체 부산물이 발생하기 때문에 전지의 안전성 측면에
서 부정적인 효과를 유발할 수 있다.[96] 하지만 본 연구와 같은 반쪽 전지
에서는 유기물이 풍부한 피막의 입자 표면을 균일하게 잘 덮어주는 효과가 
우수한 고온 성능을 발현하는데 도움을 주었을 것이다. 
이를 요약하면 LiMn2O4 양극은 충전 심도에 따라 표면 피막의 조성이 크
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게 변하게 된다. 낮은 충전 심도의 전극 입자에는 LiF와 같은 무기물이 풍
부한 피막이 형성되는 반면 높은 충전 심도의 전극 입자에는 C-O와 O-C=O 
결합을 포함한 유기물이 풍부한 피막이 형성된다. 이때 낮은 충전 심도를 
가진 LiMn2O4 입자의 표면에 주로 생성되는 LiF 성분은 전극의 저항을 크
게 증가시킨다. 이로 인해 낮은 충전 심도의 전극은 큰 polarization에 의해 
보관 수명의 심각한 퇴화가 발생한다. 반면에 높은 충전 심도를 가지는 
LiMn2O4 입자의 표면에는 LiF가 적고 유기물이 풍부한 피막이 조성되기 때
문에 이러한 저항 증가 현상이 상대적으로 적게 발생한다. 또한 표면 피막
의 유기물 성분은 입자 표면을 균일하고 안정하게 덮어주기 때문에 높은 충
전 심도의 전극은 우수한 고온 보관 특성을 발현하게 된다. 이러한 일련의 
충전 심도에 따른 피막 조성 메커니즘을 Fig 46의 Schematic description으로 
정리하였다. 
  








Figure 46. Schematic description for the compositional changes in surface film on 
spinel LiMn2O4 with different state-of-charge. 
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3. 3. 5. 피막 형성제 첨가를 통한 고온 성능 개선 
 
앞선 결과에서 높은 SOC 전극의 고온 성능이 우수한 이유는 입자 표면에 
LiF가 적고 유기물 성분이 풍부한 피막이 형성되기 때문이었다. 이러한 결
론을 검증해보기 위해 입자 표면에 인위적으로 유기물이 풍부한 피막을 형
성시켜 스피넬 LiMn2O4의 고온 성능이 개선되는지 확인해보았다.  
유기물이 풍부한 피막을 생성시켜 주기 위해서 피막 형성제 (surface film 
former)를 전해질 첨가제 (electrolyte additive)로 사용해 주었다. 이때 사용한 
전해질 첨가제는 N112,1O2 - TFSI 조성의 상온 이온성 액체 (room temperature 
ionic liquids, RTILs)와 VC (vinylene carbonate)의 혼합물이다. Fig 47에 두 첨가
제의 화학 구조를 나타내었다. 상온 이온성 액체는 많은 연구 그룹에 의해 
전지의 피막 형성제로 사용될 경우 매우 효과적으로 성능 개선이 가능하다
고 알려져 있다.[34, 97-99] 본 연구에서 사용 한 N112,1O2+ 양이온의 경우 N-C-
O 구조를 포함하고 있는데, 고전압 영역에서 이 구조가 분해되어 C-O 작용
기 (functional group)가 피막 형성에 참여하게 되므로 C과 O가 풍부한 피막
이 형성된다. VC는 C=C 결합을 추가로 가지고 있으며, 쉽게 분해되는 특성 
때문에 전해질 첨가제로 사용할 경우 피막의 유기물 성분을 크게 증가시킨
다고 알려져 있다.[96, 100, 101]  
따라서 1.0 M LiPF6 염이 녹아있는 EC : EMC = 3 : 7 (vol. ratio) 용액을 사용
한 반쪽 전지를 bare로 명명하고, 이 두 첨가제를 전체 전해질 질량의 1.5 
wt.% 만큼 혼합시킨 전해질을 사용한 반쪽 전지를 additive로 명명하여 고온 
성능을 비교해보았다. 
우선 첨가제를 넣어준 전극 표면에 유기물이 풍부한 피막이 생성되었는지 
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확인해보았다. Fig 48은 formation 직후의 bare 및 additive sample의 LiMn2O4 
전극에 대한 XPS 분석 결과를 atomic percent로 정리한 그래프이다. 이때 C, 
O, F, Mn의 4가지 원소에 대한 atomic percent를 도시하였다. 두 sample의 피
막 조성을 비교해보면, 전해질 첨가제를 사용한 additive sample의 표면 피막
이 bare의 피막에 비해 C과 O의 비율이 더 높게 나타나는 결과를 확인할 
수 있다. 이는 additive sample의 표면에 유기물이 더 풍부한 피막이 형성되
었다는 것을 의미한다. 이러한 결과를 Fig 49에서도 확인할 수 있다. Fig 49는 
formation 직후의 bare 및 additive sample의 LiMn2O4 전극에 대한 O 1s, F 1s 
orbital 영역의 XPS data이다. XPS spectra는 topmost 표면 영역 (etching time = 0 
sec)만을 나타내었으며, 모든 peak의 binding energy 기준은 Table 1과 같다. 
Fig 49의 XPS data를 비교하면, additive sample의 표면 피막에서 bare에 비해 
LiF 비율은 더 낮고, C-O와 O-C=O 비율은 더 크게 나타나고 있다. 즉, 
N112,1O2-TFSI와 VC의 혼합 전해질 첨가제는 효과적으로 LiMn2O4 입자 표면
에 유기물이 풍부한 피막을 생성시켜 주었다.  
이를 바탕으로 두 sample의 고온 사이클 특성을 비교해보았다. Fig 50 (a)는 
각각의 sample에 대한 고온 (60℃) 방전 용량 retention 그래프이다. 전류 밀
도는 50 mA g-1 (0.5C rate)으로 동일하다. 이때 additive sample이 bare보다 더 
우수한 고온 수명 특성을 나타내고 있다. 이는 유기물이 풍부한 표면 피막
이 LiMn2O4의 고온 성능을 향상시켜 준다는 앞선 결론에 잘 부합하는 결과
이다. Fig 50 (b)는 Fig 50 (a)의 사이클 결과에 대한 사이클-쿨롱 효율 
(Coulombic efficiency) 그래프인데, 여기서도 additive sample이 bare보다 우수
한 쿨롱 효율을 발현하고 있다. 이는 유기물이 풍부한 피막이 LiMn2O4 입자 
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표면을 균일하고 안정하게 덮어주기 때문에 표면에서의 추가적인 전해질 부
반응을 막아주었다는 사실을 의미한다. 
결론적으로 피막 형성제 첨가 실험을 통해서 LiMn2O4 입자 표면에 유기물
이 풍부한 피막을 형성시켜 줄 경우 전지의 고온 특성이 향상된다는 사실을 
확인하였다. 또한 높은 SOC의 LiMn2O4 전극이 우수한 고온 보관 특성을 나
타내는 이유 역시 이러한 유기물이 풍부한 피막이 형성되었기 때문이라는 
결론을 검증할 수 있었다. 이러한 내용을 바탕으로 입자 표면에 균일하면서
도 유기물이 풍부한 피막을 형성시킬 수 있는 방법을 찾는다면 LiMn2O4의 
고온 성능을 크게 향상시킬 수 있을 것으로 예상된다. 
  








Figure 47. Skeletal formula of N112,1O2-TFSI and vinylene carbonate.  








Figure 48. Atomic percent of C, O, F and Mn in surface films, which are derived 
from the XPS spectra, obtained from the LiMn2O4 electrodes of bare and additive 
samples at formation step.  










Figure 49. The O 1s and F 1s XPS spectra obtained from the LiMn2O4 electrodes 
of bare and additive samples at formation step. Etching time = 0 s.  







Figure 50. (a) The discharge (lithiation) capacity retention and (b) Coulombic 
efficiency delivered by bare and additive samples at an high temperature (60℃). 




본 연구에서는 다양한 표면 분석 기기를 활용하여 상온 및 고온에서 스피
넬 LiMn2O4 입자 표면에 생성되는 피막의 물리적, 화학적 특성을 확인하였
다. 또한 이러한 표면 피막의 특성 차이가 LiMn2O4의 전기화학적 성능에 미
치는 영향을 규명하였다. 최종적으로 표면 피막의 특성 분석을 바탕으로 
LiMn2O4의 특징적인 고온 거동들에 대한 발생 메커니즘을 제시하였다. 
우선 고온 보관에 따른 Mn 화합물 재전착 (re-deposition) 현상과 재전착 
된 Mn 화합물이 LiMn2O4의 고온 성능에 미치는 영향에 대해 확인하였다. 
고온, 고전압 조건에서는 LiPF6 염의 분해로 인해 전해질 내부에 다량의 HF 
가 생성된다. 따라서 LiMn2O4 양극을 고온 조건에서 오랜 기간 보관할 경우, 
이러한 HF의 공격에 의해 심각한 Mn 이온 용출 현상이 발생한다. 이때 전
해질에 Li foil 상대 전극을 함께 보관한 경우, 용출된 Mn 이온은 Li foil 전
극 표면으로 이동하여 Mn 금속으로 환원되게 된다. 하지만 Li foil 상대 전
극 없이 LiMn2O4 양극만 보관한 경우에는 용출된 Mn 이온이 다시 LMO 양
극 쪽으로 이동하여 Mn 산화물 형태로 입자 표면에 재전착 된다. 재전착 
된 Mn 산화물은 전해질 분해로 인해 생성된 HF 혹은 PF5와 추가적으로 반
응하여 MnF2 화합물을 형성한다. 이때 입자의 표면 피막에 생성된 MnF2는 
피막 저항을 크게 증가시켜 전지의 큰 polarization 현상을 유도한다. 그 결과 
고온 보관을 거친 LiMn2O4 전극은 과전압 증가로 인해 보관 수명의 심각한 
퇴화가 발생한다. 즉, LiMn2O4 양극을 고온에서 보관했을 때 나타나는 심각
한 수명 저하 현상은 이러한 일련의 Mn 화합물 재전착 메커니즘으로 인한 
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것임을 확인할 수 있었다. 
다음으로 Al 이온 도핑으로 인한 표면 피막 조성 변화와 Al 화합물 재전
착 현상이 LiMn2O4의 고온 성능에 미치는 영향에 대해 알아보았다. Al 이온
을 일부 도핑 한 LiMn2O4는 화학량론적 (stoichiometric) LiMn2O4보다 우수한 
고온 성능을 발현한다. 이 현상의 원인을 표면 피막의 특성 차이에서 찾을 
수 있다. Al 이온이 도핑 된 LiMn2O4 전극을 고온 전해질에 보관했을 때, 
Mn 이온 용출과 더불어 도핑 된 Al 이온의 일부도 전해질 속으로 용출된다. 
이때 용출된 Al 이온은 다시 LiMn2O4 입자 표면으로 이동하여 Al 화합물 
형태로 재전착 된다. 입자 표면에 재전착 된 Al 화합물은 Al2O3와 
Al(OH)xF3-x으로 구성되어 있는데, 이런 Al 산화물과 Al 플루오르화물은 HF 
scavenging 작용을 하기 때문에 전해질 속의 HF 농도를 감소시켜준다. 따라
서 Al 이온이 도핑 된 LiMn2O4 활물질은 HF에 의한 공격을 더 적게 받으므
로 Mn 이온 용출 현상이 크게 감소한다. 그 결과 고온 보관을 진행하더라
도 상대적으로 용량 손실이 심각하지 않으며, 우수한 전기화학적 특성을 나
타낼 수 있다. 이러한 결과를 바탕으로 LiMn2O4 입자 표면에 제올라이트를 
부착시켜 줄 경우 제올라이트 구조에 포함되어 있는 Al 산화물의 HF 
scavenging 효과에 의해 고온 성능이 상당히 개선되는 것을 확인할 수 있었
다. 
마지막으로 충전 심도에 따른 표면 피막 조성 변화가 LiMn2O4의 고온 성
능에 미치는 영향에 대해 알아보았다. LiMn2O4는 전극의 충전 심도에 따라 
고온 보관 성능이 크게 달라지는데, 상대적으로 높은 충전 심도의 전극이 
낮은 충전 심도의 전극보다 우수한 고온 보관 성능을 발현한다. 이러한 현
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상이 발생하는 원인을 충전 심도에 따른 피막 조성의 변화에서 찾을 수 있
다. 낮은 충전 심도의 LiMn2O4 입자 표면에는 LiF와 같은 무기물이 풍부한 
피막이 형성되는 반면, 높은 충전 심도의 LiMn2O4 입자 표면에는 C-O와 O-
C=O 결합을 포함한 유기물이 풍부한 피막이 형성된다. 이때 낮은 충전 심
도를 가진 LiMn2O4 입자의 표면 피막에 주로 존재하는 LiF는 전극의 저항
을 크게 증가시키는 물질이다. 이로 인해 낮은 충전 심도의 전극은 큰 
polarization에 의해 보관 수명의 심각한 퇴화가 발생한다. 반면에 높은 충전 
심도를 가지는 LiMn2O4 입자의 표면 피막에는 LiF가 적고 유기물이 풍부하
기 때문에, 이러한 저항 증가 현상이 상대적으로 적게 발생한다. 또한 표면 
피막의 유기물 성분은 입자의 표면을 균일하고 안정하게 덮어주기 때문에 
추가적인 전해질 부반응을 막아주어 더욱 우수한 고온 보관 특성을 발현할 
수 있도록 도와준다. 실제로 피막 형성제 첨가를 통해 LiMn2O4 입자 표면에 
인위적으로 유기물이 풍부한 피막을 형성시켜 줄 경우, 고온 성능이 크게 
향상되는 것을 확인할 수 있었다. 즉, 높은 충전 심도의 LiMn2O4 전극이 상
대적으로 우수한 고온 보관 특성을 발현하는 이유는 입자 표면에 유기물이 
풍부한 피막이 형성되기 때문이라는 결론을 내릴 수 있다. 
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The effect of compositional changes in surface films on the 
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Recently, lithium-ion secondary battery is positioned as a power sources for portable 
electronic devices such as mobile phone, notebook computer and power tools. The 
application range is being expanded gradually to plug-in hybrid electric vehicles 
(PHEVs) and electric vehicles (EVs). The spinel-structured lithium manganese oxide 
(LiMn2O4) is the promising positive electrode materials for the power source of these 
new vehicles due to the advantages of low cost, non-toxicity and high power 
characteristic. Unfortunately, the intrinsic shortcomings of the poor cycle and storage 
performance at high temperature are still obstacles for the actual application. The 
dissolution of manganese ion into electrolyte, local structural instability, increase of 
cell resistance by electrochemical oxidation of electrolyte, and the Jahn-Teller 
distortion have been proposed for the reasons of capacity fading at high temperature, 
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but the exact failure mechanism has not been completely clarified. In this works, the 
effects of compositional changes in surface film on the electrochemical performances 
of spinel LiMn2O4 are studied. This approach offers some new perspectives to 
understanding the failure mechanism of spinel LiMn2O4 at high temperature. 
At first, re-deposition of manganese compounds on the LiMn2O4 electrode surface 
and its impacts on the electrochemical performances at high temperature are studied by 
storage experiments. During the storage with Li foil, the dissolved Mn ion was plated 
on the Li foil surface. When stored without Li foil, in contrast, the dissolved Mn ion 
are re-deposited on the LiMn2O4 positive electrode surface to form the manganese 
oxide. This re-deposited manganese oxide reacts with the electrolyte to form MnF2 film 
on electrode surface. The MnF2 film on the positive electrode surface is highly resistive 
to lead a cell polarization. Because of this MnF2 formation, the cell fabricated with the 
LiMn2O4 positive electrode stored without Li foil shows serious capacity fading after 
storage at high temperature. 
Secondly, the effects of doped aluminum ion to the composition changes in surface 
film of the LiMn2O4 are studied by a comparative study between the un-doped and Al-
doped LiMn2O4. Upon storage at the high temperature, the doped Al ion dissolves into 
electrolyte and re-deposits on the surface of LiMn2O4 electrode. The X-ray 
photoelectron spectroscopy study indicates that re-deposited Al compounds in the 
surface film are composed of aluminum oxide and fluoride such as Al2O3 and 
Al(OH)xF3-x species, which are known as scavenger for HF in electrolyte. The Mn ion 
dissolution from Al-doped LiMn2O4 is greatly suppressed by the scavenging 
mechanism of Al2O3 and Al(OH)xF3-x species. Due to the specific surface film 
generated by doped Al ions, Al-doped LiMn2O4 exhibits improved storage performance 
at high temperature. 
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Lastly, the influences of SOC (state of charge) on the chemical composition of the 
surface film and its impacts on the electrochemical performances at high temperature 
are investigated by using the X-ray photoelectron spectroscopy analysis. The high SOC 
LiMn2O4 electrode exhibits better storage performance at high temperature than low 
SOC samples. This characteristic phenomenon is explained as follows. During the high 
temperature storage, LiF abundant surface film is generated on the low SOC LiMn2O4 
electrode. On the surface of high SOC LiMn2O4 electrode, in contrast, LiF deficient 
and organic abundant surface film is generated. It is confirm that LiF film is highly 
resistive for the electron and ion conduction to lead a cell polarization. Because of this, 
low SOC LiMn2O4 electrode shows serious capacity fading after storage. On the other 
hand, organic abundant surface film on high SOC LiMn2O4 electrode exhibits low 
resistance and completely covers the electrode surface to improve storage performance. 
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